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Einleitung und Zielsetzung 1 
 
1 Einleitung und Zielsetzung 
Das Verformungs- und Versagensverhalten metallischer Werkstoffe, welche hohen 
Verformungsgeschwindigkeiten unterworfen sind, weicht bekanntermaßen vom 
entsprechenden statischen Verhalten ab. So zeigen viele metallische Werkstoffe eine 
Erhöhung der Fließspannung und Verformung beim Bruch mit steigender 
Formänderungsgeschwindigkeit [1]. So ist für eine optimale Auslegung von Werkzeugen und 
sicherheitsrelevanten Bauteilen die genaue Kenntnis des Verformungsvermögens und der 
zulässigen Festigkeit auch bei höheren Belastungsgeschwindigkeiten erforderlich. Solche 
extreme Beanspruchungs-geschwindigkeiten können beispielsweise bei 
Hochgeschwindigkeitswalzen, Impact-Hämmern, Kugelstrahlen, Explosivumformung, 
elektromagnetische Umformung, High Speed Cutting, Crash-Test etc. auftreten.  
 
Unter quasistatischer Beanspruchung führt die Verfestigung des Werkstoffs zu einem Anstieg 
der Kraft und wirkt so stabilisierend auf den Umformvorgang. Im Fall dynamischer 
Beanspruchung müssen weitere Einflüsse berücksichtigt werden. Mit steigender 
Umformgeschwindigkeit erhöht sich die Geschwindigkeitsempfindlichkeit des Werkstoffs, 
was sich in Kombination mit der Verfestigung ebenfalls stabilisierend auf die Verformung 
auswirkt. Andererseits bewirkt der adiabatische Charakter der Umformung eine Herabsetzung 
der Fließspannung und führt zu Instabilitäten. Die Massenträgheitskräfte in lateraler und 
radialer Richtung erzeugen zusätzliche Spannungen und dürfen nicht mehr vernachlässigt 
werden [2]. 
 
Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, den Einfluss der Umformgeschwindigkeit und der 
Temperatur auf das Fließ- und Versagensverhalten metallischer Werkstoffe zu bestimmen. 
Dazu sind zunächst Fließkurven aus quasistatischen, zügigen und dynamischen Stauch- und 
Zugversuche an zylindrischen Proben aus der Al-Legierung AA7075-T7351 (AlZnMgCu1.5), 
der Mg-Legierung AZ80 (MgAl8Zn) und der Ti-Legierung TiAl6V4 zu ermitteln. Dabei sind 
die Belastungsgeschwindigkeit im Geschwindigkeitsbereich von 3 1 4 110 s 10 s− − −≤ ε ≤?  und die 
Versuchstemperatur von Raumtemperatur bis zur Hälfte der absoluten Schmelztemperatur zu 
variieren. Für die Hochgeschwindigkeitsversuche soll ein modifiziertes Split-Hopkinson-Bar 
zum Einsatz kommen. Mit Hilfe von Hutproben können Schergeschwindigkeiten über 5 110 s−  
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erreicht werden. Aus den experimentell ermittelten Fließkurven ist dann der Einfluss der 
Umformrate und Temperatur auf die Verformung beim Bruch zu bestimmen.  
Des Weiteren sind quasistatische und dynamische Zugversuche an unterschiedlich gekerbten 
Zugproben (Kerbradius r=0.02, 0.40, 0.80, 1.20 mm) durchzuführen, um gezielt den 
Spannungszustand in der belasteten Probe zu variieren und so den Einfluss der 
Spannungsmehrachsigkeit auf die Versagensgrenze zu ermitteln.  
 
Ein konstitutives Materialgesetz, dessen Parameter aus den Versuchsergebnissen bestimmt 
werden, soll im Falle der dynamischen Beanspruchung zur Fließkurvenbeschreibung 
herangezogen werden. Dabei ist im Impact-Versuch neben der gesteigerten 
Geschwindigkeitsempfindlichkeit des Materials der adiabatische Charakter des 
Umformprozesses bei der Formulierung des Stoffgesetzes zu berücksichtigen. Das Stoffgesetz 
soll bei der FE-Berechnung verwendet werden, um den Einfluss der Umformgeschwindigkeit 
auf die lokalen Spannungs- und Verzerrungszustände zum Zeitpunkt des Bruchs zu ermitteln. 
Abbruchbedingung für die Simulation ist dabei die in den Experimenten ermittelte 
Verformung beim Bruch. Ergänzende metallographische Untersuchungen sollen Aufschluss 
über Schädigungsbeginn, -art und -entwicklung im verformten Material geben. Diese 
Informationen werden anschließend zur Formulierung eines Versagenskriteriums in 
Abhängigkeit von Belastungsart, Beanspruchungsgeschwindigkeit, Temperatur und 
Mehrachsigkeit herangezogen. 
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2 Modelle zur Beschreibung des Fließ- und Versagensverhaltens 
Equation Section (Next) 
2.1 Konstitutive Beschreibung des mechanischen Werkstoffverhaltens 
Um Untersuchungsergebnisse auf unterschiedliche praktische Anwendungsfälle übertragen 
und reale Umformprozesse mit Rechencodes simulieren zu können, ist ein konstitutives 
adäquates Stoffgesetz erforderlich. Dieses muss in der Lage sein, das mechanische 
Werkstoffverhalten unter Zug-, Druck-, oder Torsionsbeanspruchung in einem breiten 
Bereich der Verformung, der Belastungsgeschwindigkeit und der Temperatur genau zu 
beschreiben. Für die Rechencodes sind mehrere Modelle entwickelt worden, die den Einfluss 
der Verformung (Strain Hardening), der Verformungsgeschwindigkeit (Strain Rate 
Hardening) und der Temperatur (Thermal Softening) berücksichtigen. Einige davon sind auf 
mikrostrukturmechanischen Grundlagen aufgebaut, andere sind empirische Ansätze, die nur 
auf experimentellen Erkenntnissen basieren.  
 
2.1.1 Empirische Materialgesetze 
Zur Beschreibung von Fließkurven werden in der Regel konstitutive Gleichungen eingesetzt, 
die die momentanen Werte der Spannung, Verformung, Umformgeschwindigkeit, und 
Temperatur ( σ , ε , ε? , T  als Variable) miteinander verbinden. Die in diesen Gleichungen 
noch enthaltenen Konstanten können als Materialparameter betrachtet und mit der 
nichtlinearen Regression oder mit der Methode der kleinsten Fehlerquadrate an die 
Versuchsergebnisse angepasst werden. Shirakashi und Usui [3] haben folgende empirische 
Beziehung vorgeschlagen,  
 [ ]n m 0A exp (T T )σ = ⋅ε ⋅ε ⋅ −λ −?   Gl. 2.1 
die zur Beschreibung der dynamischen viscoplastischen Materialverhalten erfolgreich 
eingesetzt wurde. Hierbei sind A, n, m und λ Materialparameter.  
Eine ähnliche Beschreibung wurde von Molinari und Clifton [4] eingeführt,  
 n mK(B ) T−υσ = + ε ⋅ε ⋅?  Gl. 2.2 
die die Verfestigung des Materials (nach Swift) und die Temperaturabhängigkeit der 
Spannung auf andere Art beschreibt.  
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Das häufig in FE Programmen implementierte Materialmodell  
 
m
n r
0
m r
T T(A B ) (1 Cln( / )) (1 )
T T
⎡ ⎤−σ = + ε ⋅ + ε ε ⋅ − ⎢ ⎥−⎣ ⎦
? ?  Gl. 2.3 
stammt von Johnson und Cook [5]. Darin sind A, B, n, C, m Materialkonstanten, 0ε?  eine 
Bezugsgeschwindigkeit und rT , mT  die Raum- bzw. die absolute Schmelztemperatur. Hier 
wird die Werkstoffverfestigung nach Ludwik, die Geschwindigkeitsabhängigkeit 
logarithmisch und der Temperatureinfluss durch eine Potenzfunktion beschrieben. Mit dieser 
Temperaturfunktion ist eine analytisch geschlossene Formulierung für die adiabatische 
Fließkurve nicht möglich.  
 
Eine modifizierte einfache Gleichung mit einer exponentiellen Temperaturabhängigkeit 
wurde ebenfalls von Johnson und Cook vorgeschlagen,  
 r(T T )n 0(A B ) (1 Cln( / )) e
−λ −σ = + ε ⋅ + ε ε ⋅? ?  Gl. 2.4 
mit der sich die Temperatur T  nach ε  und ε?  explizit ausdrücken lässt. λ ist ebenfalls eine 
Materialkonstante, die den Einfluss der Temperatur berücksichtigt.  
 
Auf physikalischer Grundlage haben Zerilli und Armstrong [6] ein semi-empirisches Modell 
zur Beschreibung des Werkstoffverhaltens entwickelt. Das Modell beinhaltet zwei 
Gleichungen. Der erste Typ ist für kubisch flächenzentrierte Werkstoffe gedacht, 
 [ ]1/2 -1/2G 1 2 3 4σ = ∆σ + C ε exp -C T + C T ln(ε) + C L′ ⋅ ?  Gl. 2.5 
der zweite für kubisch raumzentrierte Werkstoffe. 
 [ ] n -1/2G 1 2 3 4 5σ = ∆σ + C exp -C T + C T ln( ) + C + C L′ ε ε?  Gl. 2.6 
Die Zerilli-Armstrong-Gleichung besteht aus additiven Gliedern, die ein athermisches Glied 
( G′∆σ : Einfluss der aufgelösten Stoffe und der Ausgangsdichte von Versetzungen), ein 
thermisch und geschwindigkeitsbeeinflusstes Glied, den Ludwik-Ausdruck und eine Hall-
Petch-Beziehung beinhalten. Außer σ , ε , ε? , T  wird hier die Korngröße (L: mittlerer 
Korndurchmesser in mm) des zu modellierenden Werkstoffs als zusätzliche Einflussgröße 
miteinbezogen. 1995 wurde eine verallgemeinerte, kombinierte Formulierung von Zerilli und 
Armstrong [7] folgendermaßen vorgeschlagen:  
 [ ] [ ]1/ 20 1 2 3 4 5 6C C exp C T C T ln( ) C exp C T C T ln( )σ = + ⋅ − + ε + ε ⋅ − + ε? ? . Gl. 2.7 
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Die Litonski-Batra-Beziehung stellt das Litonski-Modell [8] in verallgemeinerter Form dar 
und wurde von Batra [9] 1988 vorgeschlagen:  
 n m0 (1 A ) (1 B ) (1 T)σ = σ + ε ⋅ + ε ⋅ − υ?  Gl. 2.8 
Klopp et al. [10] und Hartley et al. [11] ist es gelungen, dynamische Fließkurven von Stählen 
unter Scherbeanspruchung mit einem Potenz-Gesetz zu beschreiben. Needleman und 
Tvergaard [12] haben in diesem Gesetz die Scherspannung durch die effektive Spannung und 
die Scherung durch die effektive Formänderung ersetzt und es für andere Belastungsarten 
anwendbar gemacht:  
 n m0 y 0 0( / ) ( / ) (T / T )
τσ = σ ε ε ⋅ ε ε ⋅? ?  Gl. 2.9 
yε  und n  charakterisieren die Verfestigung des Materials, m  und τ  den Einfluss der 
Geschwindigkeit bzw. der Temperatur. 0σ , 0ε?  und 0T  sind Bezugsgrößen.  
 
Eine Erweiterung des Ansatzes von Kocks/Mecking wurde in Kombination mit der linearen 
Dämpfung in [13] veröffentlicht:  
 1 2 3 4σ = C (T) + C (T)ε + C (T){1- exp[-ε/C (T)]} + ηε?  Gl. 2.10 
C1 bis C4 sind temperaturabhängige Materialparameter und η ist die Dämpfungskonstante. 
 
2.1.2 Materialgesetze auf mikrostrukturmechanischer Basis 
Eine genauere Beschreibung des Werkstoffverhaltens liefern strukturmechanische Modelle, 
die auf fundierten Untersuchungen der Versetzungsbewegung in kristallinen Werkstoffen 
beruhen und verschiedenen Dehngeschwindigkeitsbereichen verschiedene dominante 
Versetzungsmechanismen zuordnen [14]. Bei niedrigen Dehngeschwindigkeiten dominieren 
athermische Verfestigungsmechanismen, die durch weitreichende Spannungsfelder beherrscht 
werden, welche z.B. durch Korngrenzen, Ausscheidungen oder Zweitphasen erzeugt werden. 
In diesem Bereich I (siehe Bild 2.1) kann der Einfluss der Dehngeschwindigkeit auf die 
Fließspannung durch die Beziehung mCσ = ⋅ε?  beschrieben werden. Dabei ist σ die wahre 
Spannung und ε?  die wahre plastische Dehngeschwindigkeit, wobei m einen Wert in der 
Größenordnung von 0.01 annimmt. Der Bereich II der thermisch aktivierten Prozesse ist 
gekennzeichnet durch die verzögerte Überwindung von Versetzungshindernissen mit 
kurzreichen Spannungsfeldern und das Kreuzen von Versetzungslinien.  
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Bild 2.1: Schematische Darstellung von Bereichen verschiedener strukturmechanischer 
Prozesse nach Campbell und Ferguson [14] 
 
Um zu einer Formulierung für die Versetzungsgeschwindigkeit im Bereich dominanter 
thermisch aktivierter Prozesse zu gelangen, bedient man sich einer Modellvorstellung für die 
Überwindung von Hindernissen mit kurzreichenden Spannungsfeldern und des 
Zusammenhanges zwischen plastischer Dehngeschwindigkeit ε? , mobiler Versetzungsdichte 
mN  und mittlerer Versetzungsgeschwindigkeit ν  [2]: 
 m T(b N ) / Mε = ν? . Gl. 2.11 
wobei b der Burgersvektor und MT der Taylor-Faktor, der sich aus der vektoriellen 
Summation der verschiedenen Gleitrichtungen des Kristalls ergibt, sind.  
Die Beziehung zwischen Dehngeschwindigkeit und Spannung kann in diesem Bereich durch  
 0·exp[ G /(kT)]ε = ε −∆? ? , Gl. 2.12 
beschrieben werden. Darin ist die Geschwindigkeitskonstante 0ε?  allgemein eine Funktion der 
Dehnung. Die freie Aktivierungsenergie G∆  ist proportional der Differenz a* σ−σ=σ  
zwischen der aufgebrachten Spannung und der athermischen Spannung entsprechend 
∫ σ−∆=∆ **0 dVGG , wobei *V  das sogenannte Aktivierungsvolumen ist. Mit der Annahme, 
dass dieses Aktivierungsvolumen unabhängig von der Spannung ist, folgt eine lineare 
Abhängigkeit der thermisch aktivierten Spannung von der Aktivierungsenergie.  
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In anderen experimentellen Untersuchungen (z.B. [15]) wurde eine nicht-lineare Beziehung 
zwischen σ und ∆G sowie ein spannungsabhängiges Aktivierungsvolumen ermittelt. Diese 
Nichtlinearität wurde von Macherauch [16], Vöhringer [17] und Kocks et al. [18] beschrieben 
durch 
 ( ){ }qp0 0 a 0 aexp G 1 [( ) /( )] /(kT)ε = ε −∆ − σ − σ σ − σ? ?  Gl. 2.13 
mit den Werkstoffparametern p, q und σ0. Eine weitere Beschreibung der Nichtlinearität 
führten Zerilli und Armstrong [19] ein:  
 ( ){ } *a 0 0 0 0 0G ·exp T k ln / / G / V⎡ ⎤σ − σ = ∆ − β + ⋅ ε ε ∆⎣ ⎦? ? . Gl. 2.14 
Die thermisch aktivierte Spannungskomponente wurde von Krabiell [20] näherungsweise als 
eine lineare Beziehung zwischen ( )aln σ − σ  und T angegeben:  
 ( ) ( ){ }a 0 a 0 0exp kT ln / / Gσ − σ = σ − σ ⋅ − ⋅ ε ε ∆? ? . Gl. 2.15 
Im Bereich III bei sehr hohen Dehngeschwindigkeiten dominieren Dämpfungsprozesse, die 
zu einer stärkeren Geschwindigkeitsabhängigkeit der Fließspannung führen. Der 
Geschwindigkeitseinfluss auf die isotherme Fließspannung wird in diesem Bereich durch die 
lineare Beziehung nach den Gesetzen der viskosen Dämpfung beschrieben [14, 21-22], die 
sich ausgehend von der Perzyna Gleichung [23] bestimmen lassen:  
 ijij kk ij
ij
S 1 2 f2 (F)
2 3E
− ν ∂ε = + σ δ + γ Φµ ∂σ
?
? .        {F 0 : (F) 0F 0 : (F) 0≤ Φ => Φ ≠  Gl. 2.16 
Darin sind µ, ν und E die elastischen Konstanten, γ eine Werkstoffkonstante und f die Wurzel 
der zweiten Invarianten des Spannungsdeviators Sij. Die statische Fließfunktion F (f / k) 1= −  
beschreibt die relative Differenz zwischen f und der Scherfließspannung Fk / 3= σ , wenn σF 
die Fließspannung ist. Die Funktion Φ(F) kann z.B. durch rheologische Modelle abgeschätzt 
werden [24].  
Unter der nur für Verformungsgeschwindigkeiten oberhalb 2000 s-1 gültigen Annahme, dass 
Φ(F) = F und unter Vernachlässigung der elastischen gegenüber den plastischen 
Verformungsanteilen ergibt sich aus Gl. 2.16 die lineare Beziehung für die isotherme 
Spannung dämpfungsgesteuerter Verformungsprozesse iso h ( )σ = σ ε + ηε? , mit der 
Dämpfungskonstanten η und der aus dem Bereich hoher Verformungsgeschwindigkeiten auf 
10s−ε =?  linear extrapolierten Fließspannung h ( )σ ε . Die Temperaturabhängigkeit der 
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Fließspannung kann durch einen multiplikativen Ansatz erfasst werden [25-26]. Für eine 
solche Temperaturfunktion schlägt Petch [27] die Beziehung 
 ( )0 mf ( T) exp (T T ) / T∆ = −β −  Gl. 2.17 
vor, wobei T, T0 und Tm die aktuelle, die Raum- und die absolute Schmelztemperatur sind. 
Der die Verfestigung beschreibende Anteil der isothermen Spannung kann z.B. mit den 
Ansätzen nach Ludwik [28], Hollomon [29] oder Swift [30] formuliert werden. Eine 
Beschreibung nach Swift liefert für die adiabatische Fließkurve:  
 nad 0 mK(B ) exp[ (T T ) / T ]⎡ ⎤σ = + ε + ηε ⋅ −β −⎣ ⎦? . Gl. 2.18 
K ist darin der Festigkeitsparameter, n der Verfestigungsexponent, η der 
Dämpfungsparameter und B ein Materialparameter. β ist eine Werkstoffkonstante, die für die 
meisten Materialien zu β = 3 MPa/K gesetzt werden kann [2]. 
 
Bei dynamischer Beanspruchung kann der Verformungsvorgang als adiabatisch betrachtet 
werden. Unter der Annahme, dass die Umformenergie während einer dynamischen 
Verformung teilweise in Wärme umgewandelt wird und der verbleibende Anteil zur 
Erhöhung der inneren Energie, z.B. durch Versetzungsmultiplikation, beiträgt, erhöht sich die 
Temperatur gemäss c dT dρ = κ σ ε . ρ  und c  sind die über den zu erwartenden 
Temperaturbereich gemittelte Dichte und spezifische Wärmekapazität des Materials. κ ist der 
Taylor-Quinney Parameter [31], der den in Wärme umgeformten Energieanteil beschreibt. 
Taylor und Quinney ermittelten in umfangreichen experimentellen Untersuchungen an 
verschiedenen Metallen, dass ungefähr 90% der Umformarbeit in Wärme umgewandelt 
werden, so dass in dieser Arbeit κ = 0.9 beibehalten wird.  
In zahlreichen weiteren Arbeiten zur Hochgeschwindigkeitsverformung wurden Werte für κ 
zwischen 0.9 und 1 verwendet [32-39]. Substitution der Temperaturerhöhung in Gl. 2.18 und 
Integration liefert dann für die adiabatische Spannung als Funktion der Verformung und 
Verformungsgeschwindigkeit  
 ( )
n
ad
n
s 0 m
0
K B
exp[ (T T ) / T ] a K(B ) d
ε
+ ε + ηεσ =
⎡ ⎤β − + + ε + ηε ε⎣ ⎦∫
?
?
, Gl. 2.19 
wenn sT  die Versuchsstarttemperatur und ma /(T c)= κβ ρ  sind.  
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Wenn die Verformungsgeschwindigkeit vom Bereich der thermischen Aktivierung in den 
Bereich der Dämpfung erhöht wird, kommt es zu einem kontinuierlichen Übergang, der auf 
mehrere Arten beschrieben werden kann. Dabei ist die Verformungsgeschwindigkeit gegeben 
durch ( ) 10 hexp G / kT /( ) −⎡ ⎤ε = ε −∆ + ζ σ − σ⎣ ⎦? ? . hσ  ist die Spannung, die benötigt wird, um 
Hindernisse ohne thermische Unterstützung zu überwinden. Ersetzt man ∆G durch den 
nichtlinearen Ansatz nach Macherauch-Vöhringer-Kocks [16-18] gemäß 
{ }qp*0 a 0G G 1 ( ) /⎡ ⎤∆ = ∆ ⋅ − σ − σ σ⎣ ⎦ , so erhält man für die Verformungsgeschwindigkeit 
 
1qp
0 a
0 *
0 h
Gexp 1
kT
−⎧ ⎫⎡ ⎤⎛ ⎞⎡ ⎤∆ σ − σ ζ⎪ ⎪⎢ ⎥⎜ ⎟ε = ε − − +⎨ ⎬⎢ ⎥⎢ ⎥⎜ ⎟σ σ − σ⎣ ⎦⎪ ⎪⎝ ⎠⎢ ⎥⎣ ⎦⎩ ⎭
? ? , Gl. 2.20 
wobei ζ dehnungsabhängig ist [2]. Alternativ kann der kontinuierliche Übergang durch eine 
Näherung beschrieben werden, bei der die Spannung als Summe der athermischen, thermisch 
aktivierten und Widerstandsspannung formuliert wird [2]:  
 
1/ p1/ q
* 0
a 0
0
kT1 ·ln
G
⎛ ⎞⎡ ⎤ε⎛ ⎞⎜ ⎟σ ≈ σ + σ − + ηε⎢ ⎥⎜ ⎟⎜ ⎟∆ ε⎝ ⎠⎣ ⎦⎝ ⎠
? ?? , Gl. 2.21 
oder mit dem Ansatz von Zerilli-Armstrong nach Gl. 2–14:  
 ( )0a 0 0*
0 0
G kexp T ln /
V G
⎧ ⎫⎡ ⎤∆ ⎪ ⎪σ ≈ σ + − β + ε ε + ηε⎨ ⎬⎢ ⎥∆⎪ ⎪⎣ ⎦⎩ ⎭
? ? ?  Gl. 2.22 
 
2.2 Versagenskriterien für den duktilen Bruch 
Für die Beschreibung des Werkstoffversagens metallischer Werkstoffe durch duktilen Bruch 
wurden verschiedene Ansätze gemacht.  
 
2.2.1 Makromechanische Hypothesen 
Gosh [40], Atkins und Mai [41] entwickelten makromechanische zeitunabhängige 
Versagensbedingungen zur Beschreibung zweiachsig beanspruchter Bleche. Zitz [42] 
untersuchte die Übertragbarkeit auf mehrachsige Spannungszustände.  
Zeitabhängige, makromechanische Hypothesen wurden unter anderem von [43-54] formuliert. 
Halbempirische Bruchkriterien, in denen neben makroskopischen auch mikroskopische 
Einflüsse berücksichtigt werden, haben unter anderem [55-57] entwickelt. Alle bisher 
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genannten Versagenskriterien sind aus der Betrachtung einachsiger Versuche zum Zeitpunkt 
des Bruchs gewonnen worden, so dass deren Übertragbarkeit auf mehrachsige 
Spannungszustände fraglich ist. Zudem spielen die Temperatur, die Umformgeschwindigkeit 
und Gefügeveränderungen im Umformprozess eine entscheidende Rolle [58-59], was in den 
bisher genannten Kriterien nicht zum Tragen kommt.  
 
2.2.2 Mikromechanische Hypothesen 
Für die Rissinitiierung beim duktilen Bruch während der Umformung werden im 
Allgemeinen erste Hohlräume [60] verantwortlich gemacht, deren Wachstum und 
Zusammenschluss schließlich zum Versagen führen. Mikroskopisch gesehen [61-62] führt 
eine inhomogene plastische Verformung (aufgestaute Versetzungsgruppen) zur Bildung von 
Mikrorissen, die sich unter äußerer Belastung zu Hohlräumen öffnen. Korngrenzen, harte 
Teilchen und nichtmetallische Einschlüsse [63] können dabei als Hindernis für Versetzungen 
wirken und somit zur Rissbildung führen. Gurland und Plateau [64] gingen davon aus, dass es 
zur Hohlraumbildung durch Partikelbruch kommt, wenn die im Einschluss gespeicherte 
elastische Energie die Oberflächenenergie für die Bildung des Hohlraumes erreicht. Unter 
Berücksichtigung des Spannungsfeldes um den Einschluss stellten sie folgende Beziehung für 
die zum Partikelbruch notwendige Spannung cσ  auf:  
 
1
2
p p
c 2
p p
6 γ E
σ =
q d
⎛ ⎞⎜ ⎟⎜ ⎟⎝ ⎠
 Gl. 2.23 
Darin ist pγ  die Oberflächenenergie des Partikels, Ep der E-Modul des Partikels, qp der 
Spannungskonzentrationsfaktor am Partikel und dp der Partikeldurchmesser. Nach dieser 
Gleichung nimmt die zum Partikelbruch führende Spannung mit abnehmender 
Einschlussgröße zu. Der Ansatz wurde von Cox und Low [65] erfolgreich für die Vorhersage 
des Partikelbruchs von spröden Titancarbonitriden in einem Martensitstahl angewendet. 
Numerische Lösungsansätze auf kontinuumstechnischer Basis wurde unter anderem von 
Argon et al. [66] formuliert. Er setzt unter Berücksichtigung der Vergleichsspannung eine 
kritische Spannung σc an, bei deren Wirkung Hohlraumbildung stattfindet. Zu einem 
ähnlichen Ergebnis gelangt Beremin [67], der zur Bestimmung der kritischen Spannung die 
Streckgrenze σ0 und die größte Hauptnormalspannung σ1 miteinbezogen hat.  
Jun [68-69] entwickelte basierend auf den Arbeiten von Argon Hohlraumbildungskriterien 
durch Delamination zwischen Matrix, Partikel und Partikelbruch. Ashby [70] und Tanaka 
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[71] nehmen einen kritischen Verformungszustand als auslösenden Mechanismus an und 
gehen bei Erreichen einer kritischen Dehnung von Hohlraumbildung aus. Sie geben für 
unterschiedlich verfestigende Werkstoffe die kritische Dehnung an, die unmittelbar von der 
Teilchengröße abhängt. Bei größeren Teilchen ist demnach die notwendige Dehnung, die zur 
Hohlraumbildung führt, geringer. Barnby [72] bezieht bei seinen theoretischen Überlegungen 
zur Hohlraumbildung durch Delamination Versetzungswechselwirkungen während der 
plastischen Verformung vor einem Partikel mit ein. Unter Berücksichtigung des 
hydrostatischen Drucks entwickelten Goods und Brown [73] ein Dehnungskriterium für 
Hohlraumbildung.  
 
Andere Modelle [74-75] gehen von einer kontinuierlichen oder statistischen Verteilung der 
entstehenden Hohlräume aus. Chu und Needleman [74] nehmen bei ihren Überlegungen 
sowohl eine durch plastische Verformung als auch eine durch die anliegende Spannung 
verursachte Hohlraumentstehung an. Weiterhin gehen sie davon aus, dass nicht alle 
Hohlräume sofort gebildet werden, sondern dass die Hohlraumbildung ein von der 
Vorgeschichte abhängiger Prozess ist.  
 
Keshi und Changquing [75] gehen bei ihrem Modell von einer spannungskontrollierten 
Entwicklung der Hohlraumbildung aus. Sie nehmen an, dass die Matrixfestigkeit und die 
Partikelfestigkeit unterschiedlich sind und die Hohlraumbildung in diskreten Schritten 
eingeleitet wird. Darüber hinaus berücksichtigen sie den Einfluss der Partikelform und deren 
Volumenanteil, der zur Hohlraumbildung beitragen kann. Dieses Hohlraumbildungskriterium 
erweitert das Modell von Chu und Needleman dahingehend, dass sich neben dem 
Verformungs- und Spannungszustand die Form- und die Volumenänderung der zur 
Hohlraumbildung beitragenden Einschlüsse zeitlich ändert.  
 
Für die Beschreibung des Hohlraumwachstums nimmt Oyane et al. [76] die Dichteänderung 
des Materials an zu 
 m0 1 v
v
d = a a d
⎛ ⎞σρ + ε⎜ ⎟ρ σ⎝ ⎠
, Gl. 2.24 
wobei die Konstanten a0 und a1 von Werkstoff und Zustand abhängen. Bis zum Bruch 
addieren sich die Dichteänderungen auf bis zu einem kritischen Wert beim Bruch.  
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Rice und Tracy [77] stellten ein Bruchkriterium anhand einer Wachstumsbetrachtung einer 
sphärischen Probe in einer starr-idealplastischen Matrix auf. Sie entwickelten eine analytisch 
geschlossene Lösung für die relative Änderungsrate des Radius eines sphärischen Hohlraums 
in einem ideal-plastischen Werkstoff als Funktion des Verhältnisses der Mittelspannung zur 
Vergleichsspannung.  
 mv
v
σ1 dR 3σ = const. : = 0.28 exp -
R dε 2 σ
⎛ ⎞⎜ ⎟⎝ ⎠
 Gl. 2.25 
Als Ergebnis erhielten sie eine exponentielle Abhängigkeit der Brucherscheinung vom 
bezogenen Spannungsmittelwert im Gegensatz zur linearen Abhängigkeit bei [76]. Bolt [78] 
modifizierte dieses Kriterium, indem er den konstanten Wert 3/2 durch eine 
werkstoffabhängige Größe a ersetzte. Bei genaueren Untersuchungen, z.B. in [79-80], wird 
die Änderungsrate des Volumenanteils der Hohlräume als Folge der Überlagerung von drei 
verschiedenen Mechanismen aufgefasst: 1) das Wachstum von existierenden Hohlräumen ist 
proportional zur lokalen Dehngeschwindigkeit und zu (1-f), 2) die Entstehung neuer 
Hohlräume ist abhängig von der lokalen Dehngeschwindigkeit und 3) die Entstehung neuer 
Hohlräume ist abhängig von der Mittelspannung σm. Zusätzlich wird ein Fließkriterium für 
ein poröses Material verwendet.  
 
Thomason [81-82] benutzt das Modell von Rice und Tracy für die Vergrößerung sphärischer 
Proben, die in einer Ebene senkrecht zur ausgeprägten Dehnung liegen. Aus dem Kriterium 
für die Rissentstehung 
 ( )n mp
V
σ σ11- V = +
2k 2 2k
⎛ ⎞⎜ ⎟⎝ ⎠ ,          Vp: Volumenanteil der Hohlräume Gl. 2.26 
errechnet er die Bruchdehnung zu 
 
( )
( )
3
p
V,Br V,N V,G V,N
m
p p
0.1 1 V1 ln
4 V 0.5 0.9 1 V
2k
⎡ ⎤⎢ ⎥−⎢ ⎥ε = ε + ε = ε + σ⎧ ⎫⎢ ⎥− − +⎨ ⎬⎢ ⎥⎩ ⎭⎣ ⎦
. Gl. 2.27 
Dabei ist εV,N die Vergleichsformänderung zum Zeitpunkt der Hohlraumbildung und εV,G der 
Anteil der kritischen Vergleichsformänderung. Basierend auf zahlreichen Experimenten ist 
das Modell von Rice und Tracey durch Arndt, J. et al. [83-84] unter Berücksichtigung der 
Hohlraumform erweitert worden.  
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Chaouadi et al. [85] sehen in der Annahme, dass das Hohlraumwachstum bei der 
Rissinitiierung konstant ist, eine grobe Approximation. Um darüber hinaus andere 
Schädigungsmechanismen als das Hohlraumwachstum zu berücksichtigen, formulierte er sein 
Energiekriterium [86]. Darin wird die gesamte plastische Verformungsenergie beim duktilen 
Bruch berechnet, die gleich der Summe der plastischen Matrix- und 
Hohlraumwachstumsverformungsarbeit ist:  
 m md e
v v
dW 1 3 exp 1.5 d
⎡ ⎤⎛ ⎞σ σ= + α σ ε⎢ ⎥⎜ ⎟σ σ⎢ ⎥⎝ ⎠⎣ ⎦
 Gl. 2.28 
Darin ist Wd die Schädigungsarbeit, σe die wahre Spannung und ε die äquivalente plastische 
Dehnung. In [87] wurde dieses Kriterium zur Untersuchung des Einflusses von 
Dehnungsgeschichte bei duktilem Bruch vom Stahl erfolgreich angewandt.  
 
McClintock [88] et al. ermittelten eine analytisch geschlossene Lösung für die 
Wachstumsgeschwindigkeit von zylindrischen Hohlräumen elliptischen Querschnitts mit den 
Halbachsen a und b in einem verfestigenden Werkstoff:  
 n a bv
v
σ + σ1 dR 3 3(1- n)σ = Cε : = sinh
R dε 2(1- n) 2 σ
⎡ ⎤⎢ ⎥⎣ ⎦
, Gl. 2.29 
wobei vσ  die Vergleichsspannung nach Mises, R = (a + b)/2 ein mittlerer Radius und aσ  und 
bσ  die Normalspannungen in den Richtungen der Ellipsenachsen sind. Nguyen [89] 
erweiterte das Modell nach McClintock, indem er das Wachstum eines elliptischen 
Hohlraums unter allseitigem Zug als die Überlagerung des McClintock’schen Modells mit 
einer zylindrischen Pore unter allseitigem Zug beschreibt.  
 
Gurson [90-91] entwickelt seine Hypothese über die Betrachtung eines kugelförmigen von 
Mises’schen Werkstoffs mit kugelförmigem Hohlraum. In seinem Modell wird das 
Fließgesetz von Mises 
 2f ij ji
2 k = s s
3
   oder   ij ji2
f
s s30 = -1
2 k
,   mit ij ij kk ij
1s = σ - σ δ
3
 Gl. 2.30 
um zwei additive Terme erweitert, die den Schädigungsparameter f beinhalten, der dem 
Verhältnis Hohlraum- zum Gesamtvolumen entspricht. Zusätzlich zu der von Mises 
betrachteten zweiten Invarianten des Spannungsdeviators sij geht in diesen Term die erste 
Spannungsinvariante, also der hydrostatische Druck, ein:  
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 ij ji 2kk2
f f
s s 3σ30 = + 2fcosh - (1+ f )
2 k 2k
⎛ ⎞⎜ ⎟⎝ ⎠
.       f: Hohlraumvolumenanteil Gl. 2.31 
Diese Veränderung des Fließgesetzes bewirkt eine Verkleinerung des Fließzylinders in 
Abhängigkeit vom Schädigungsparameter und somit eine Lokalisierung des Fließens in den 
durch Hohlraumwachstum geschädigten Bereichen.  
Tveergard [92] war der Auffassung, dass der totale Verlust der Tragfähigkeit des Werkstoffs 
durch Hohlraumzusammenschluss mit dem Modell von Gurson nicht realistisch 
wiedergegeben wird, das nach Tveergard nur für einen Bereich gilt, in dem der 
Porenvolumenanteil f einen kritischen Wert fc nicht überschreitet. Für f > fc schlägt er die 
Funktion 
 ( )
2
2V m
1 1
V,M V,M
σ 3σ0 = + 2fq cosh - 1+ q f
σ 2σ
⎛ ⎞ ⎛ ⎞ ⎡ ⎤⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎜ ⎟ ⎜ ⎟ ⎣ ⎦⎝ ⎠ ⎝ ⎠
 Gl. 2.32 
vor, wobei q1 eine numerische Konstante ist. Mit dieser Funktion kann das Auftreten der 
plastischen Lokalisierung während der Umformung erfasst werden. Kong et al. [93-94] 
entwickelten diese Fließgleichung weiter, indem sie den konstanten Parameter q1 durch eine 
Funktion des Schädigungsparameters f für verschiedene Verfestigungszustände (n = 1, n = ∝) 
ersetzten, wodurch eine genauere Beschreibung des Schädigungsablaufs möglich war.  
 
Ausgehend von einem allgemein formulierten thermodynamischen Ansatz leitet Rousselier  
[95-96] sein Modell zur Beschreibung eines Werkstoffes mit wachsenden Hohlräumen her. 
Mit der Annahme isotropen Werkstoffverhaltens und verschiedenen Vereinfachungen stellt er 
ein Fliessgesetz für einen Werkstoff mit dem Schädigungsparameter f auf:  
 ( )ν mk 0k
σ σ+ σ Df exp - σ = 0
1- f 1- f σ
⎛ ⎞⎜ ⎟⎜ ⎟⎝ ⎠
 Gl. 2.33 
mit der aktuellen Fließspannung σ0 und den Konstanten σk und D. Dabei betrachtet er ein 
Volumenelement, welches groß genug ist, um das tatsächliche Materialverhalten richtig zu 
beschreiben. Die akkumulierte Schädigung entspricht der Entfestigung des Werkstoff-
volumenelements durch die Verringerung des tragenden Querschnitts. Ist die Schädigung 
größer als die Verfestigung, wird die Dehnung lokalisiert. Die ertragbare Spannung nimmt 
durch die steigende Schädigung ab, so dass es schließlich zu makroskopischem Versagen 
kommt.  
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Zur Definition eines Bruchkriteriums setzen Hancock und Mackenzie [97] voraus, dass die 
lokale Bruchdehnung als umgekehrt proportional zur relativen Hohlraumwachstumsrate  
[d(ln R)/dε] angenommen werden kann. Die lokale Dehnung beim Bruch kann damit aus dem 
Hohlraumwachstumskriterium von Rice und Tracy abgeleitet werden und lautet:  
 mf n
v
σ3ε = ε + α exp -
2 σ
⎛ ⎞⎜ ⎟⎝ ⎠
, Gl. 2.34 
mit εn als Vergleichsdehnung bei der Entstehung von ersten Hohlräumen. Der Volumenanteil 
der Einschlüsse im Werkstoff hat einen großen Einfluss auf die lokale Bruchdehnung, zumal 
sie Ausgangspunkte der Hohlraumbildung sind. Auch die lokale plastische Dehnung, die zu 
einem Zusammenwachsen von Hohlräumen führt, wird durch den Volumenanteil der 
Einschlüsse stark beeinflusst [97].  
 
Durch spezielle Behandlungen eines ferritischen Stahls konnten Holland, Halim und Dahl  
[98-99] unterschiedliche Schwefelkonzentrationen erreichen. Hierdurch wurde die lokale 
Bruchdehnung stark beeinflusst. Die Ergebnisse werden durch eine modifizierte Beziehung 
dargestellt:  
 mf n
v
σε = ε + α exp -β
σ
⎛ ⎞⎜ ⎟⎝ ⎠
, Gl. 2.35 
wobei anstelle des Faktors 3/2 der Parameter β mit Werten zwischen 5 und 23 eingeführt 
wird. Der Reinheitsgrad hat auch einen großen Einfluss auf die Poreninitiierungsdehnung εn, 
die mit der Brucheinschnürung korrelierbar ist.  
 
Mit zunehmender Beanspruchungsgeschwindigkeit bei der Umformung nimmt die 
Geschwindigkeitsempfindlichkeit des Werkstoffs stark zu. Einfachheitshalber haben Johnson 
und Cook [100] die Gleichung Gl. 2.34, die für Werkstoffe ohne 
Geschwindigkeitsempfindlichkeit entwickelt wurde, für den Bereich hoher 
Dehngeschwindigkeiten herangezogen. Dabei führten sie zusätzliche empirische 
Korrekturfunktionen zur Berücksichtigung der Einflüsse der Dehngeschwindigkeit und der 
Temperatur ein:  
 mf 1 2 3 4 5
v 0 m
σ ε Tε = D + D exp -D 1+ D ln 1+ D
σ ε T
⎡ ⎤ ⎡ ⎤⎛ ⎞ ⎛ ⎞ ⎡ ⎤⎢ ⎥ ⎢ ⎥⎜ ⎟ ⎜ ⎟ ⎢ ⎥⎢ ⎥ ⎢ ⎥ ⎣ ⎦⎝ ⎠ ⎝ ⎠⎣ ⎦ ⎣ ⎦
?
?  Gl. 2.36 
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Dabei ist -1ε = 1s?  und Tm die absolute Schmelztemperatur. Da m vσ σ/ , ε?  und T sich während 
der Verformung ändern, wird angenommen, dass der Bruch eintritt, wenn der 
Schädigungsparameter [ ]f mD = ∆ε/ε (σ ,ε,T)∑ ? den Wert 1 erreicht. Diese empirische 
Beziehung ist, obwohl sie gravierende Nachteile aufweist, fast die einzige, praktisch 
eingesetzte Schädigungsfunktion für die Simulation des Werkstoffversagens unter 
Geschwindigkeitseinfluss. Nach dieser Beziehung erwartet man eine Zunahme der lokalen 
Bruchdehnung bei steigender Verformungsgeschwindigkeit und Temperatur. Dies wurde 
zwar in [100] bestätigt, jedoch an relativ stumpfen Kerben, bei denen der stabilisierende 
Effekt der Dehngeschwindigkeit die Ursache der Erhöhung von εf zu sein scheint.  
 
Neuere Ergebnisse stehen im Widerspruch zu den durch diese Beziehung erwarteten 
Tendenzen: Durch Rechnungen und experimentelle Untersuchungen an Proben mit 
unterschiedlich spitzen Kerben zeigten Barton et al. [101-102], dass bei Eisen die lokale 
Bruchdehnung erheblich sinkt, wenn die Dehngeschwindigkeit oder die Temperatur erhöht 
wird.  
 
Curran et al. [103] untersuchten die Hohlraumentstehung in metallischen Proben unter 
schlagartiger Beanspruchung. Beim 1145-Aluminium entstanden ellipsoide Hohlräume, bei 
Armco-Eisen dagegen Mikrorisse. Die Hohlräume wurden gemessen, nach Größe klassifiziert 
und gezählt. Die so ermittelte Größenverteilung kann durch 
 
tot
N R= exp -
N L
⎛ ⎞⎜ ⎟⎝ ⎠  Gl. 2.37 
beschrieben werden. Dabei ist N die Anzahl der Hohlräume mit dem Radius R und Ntot die 
gesamte Anzahl der Hohlräume. L ist eine Konstante. Entsprechend den Ergebnissen von 
[103] ändert sich diese Funktion nicht bei der Änderung der Amplitude oder der Dauer des 
Spannungsimpulses. Diese Verteilung ist ebenso eine brauchbare Beschreibung für 
Hohlraumbildung beim Kriechen bei hohen Temperaturen [104]. Für ein nicht verfestigendes, 
aber geschwindigkeitsempfindliches Material ist die Wachstumsrate von kugelförmigen 
Hohlräumen im Zentrum einer metallischen Kugel, die unter der hydrostatischen Spannung 
σm steht, in Analogie zu [105] durch 
 
1m * m
m
v *
3 m σε 1 dR εσ = K : =
ε R dε 2ε 2K
⎛ ⎞⎛ ⎞⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎝ ⎠ ⎝ ⎠
? ?
? ?  Gl. 2.38 
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gegeben. Wenn die Fließspannung bei sehr hohen Dehngeschwindigkeiten durch σ = ηε?   
- unter Vernachlässigung der athermischen und thermisch aktivierten Spannungsanteile - 
gegeben werden kann, lässt sich die Wachstumsrate wie folgt beschreiben:  
 mv
v
3σ1 dRσ ηε : =
R dε 4σ
≈ ?  Gl. 2.39 
Eine ähnliche Beziehung, m HR/R = (σ - σ )/(4η)? , wurde in [103] eingeführt. Dabei ist σH die 
Schwellspannung für das Hohlraumwachstum. Eine genauere Beschreibung des 
Schädigungsvorgangs bei Hochgeschwindigkeitsbeanspruchung setzt voraus, dass die 
gesteigerte Geschwindigkeitsempfindlichkeit bei der Beschreibung des Hohlraumwachstums 
berücksichtigt wird. Anstelle des bei Rice und Tracy vorausgesetzten ideal-plastischen 
Verhaltens muss hier der Einfluss der Verformungsgeschwindigkeit in Betracht gezogen 
werden.  
 
2.2.3 Versagen durch adiabatische Scherbänder 
Neben Rissen und Poren ist die adiabatische Scherbandbildung ein wichtiger Mechanismus, 
das zum Versagen von metallischen Werkstoffen unter hoher Verformungsgeschwindigkeit 
führen kann. Die erste Beobachtung von lokalisiert auftretenden Scherbändern wurde von 
Zener und Hollomon [106] bei Druckversuchen an niedrig legiertem Stahl beschrieben. Eine 
umfangreiche Zusammenfassung zum Auftreten von lokaler Scherung wurde in 
Übersichtsarbeiten von Rogers [107] dokumentiert.  
 
• Scherbandentstehung 
Der erste Ansatz zur Untersuchung der Ursachen, die zum Auftreten von Scherlokalisierung 
führen, wurde von Recht [108] veröffentlicht. Es wurde ein Wettlauf zwischen thermischer 
Entfestigung und mechanischer Verfestigung des Werkstoffs bei der plastischen Verformung 
angenommen. Scherlokalisierung setzt ein, wenn die thermische Entfestigung die 
mechanische Verfestigung übersteigt. Diese Entfestigung führt zu einer Konzentration der 
plastischen Verformung, die einen weiteren Temperaturanstieg und damit eine weitere 
Konzentration der Verformung verursacht. Es kommt zu einem sich selbst beschleunigenden 
Prozess, der zur Ausbildung eines adiabatischen Scherbandes führt. Überwiegen die 
verfestigenden Werkstoffeigenschaften gegenüber den Entfestigenden, kommt es nicht zur 
Verformungslokalisierung in Form eines Scherbandes [109]. Eine hohe Dehnrate verstärkt 
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nach diesem Modell die Neigung zur Scherlokalisierung, da in der kürzeren Verformungszeit 
nur ein geringerer Wärmeanteil in den umgebenden Werkstoff abgeführt werden kann [110]. 
Dies führt zu stärkerer Wärmekonzentration und damit zu stärkerer thermischen Entfestigung 
als im Fall niedriger Dehnraten.  
Der Ansatz nach Recht ermöglicht durch einen Vergleich der Verfestigungs- und 
Entfestigungseigenschaften unterschiedlicher Werkstoffe eine Klassifizierung nach ihrer 
Empfindlichkeit zur Ausbildung von Scherlokalisierungen. Die höchste Scherempfindlichkeit 
ergibt sich hiernach in Titanlegierungen, während Aluminiumlegierungen und weichgeglühter 
Stahl die geringste Scherempfindlichkeit aufweisen. Hierbei wird nicht zwischen 
unterschiedlichen Legierungszusammensetzungen oder unterschiedlichen Gefügezuständen 
der gleichen Legierung unterschieden. Es ist jedoch bekannt, dass beide Faktoren die Neigung 
zur Scherbandbildung beeinflussen: In Reinaluminium oder Reinkupfer konnten von Brunton 
et al. keine Scherbandentstehung beobachtet werden [111], während in Legierungen beider 
Elemente eine deutliche Scherneigung auftritt [112]. 
Der Einfluss des Gefüges auf die Scherbandbildung konnte für viele Metalle nachgewiesen 
werden. In Stahl wurden durch Meyers und Wittman [113] Scherbänder sowohl im gehärteten 
als auch im angelassenen Zustand nachgewiesen, nicht jedoch im weichgeglühten Zustand. 
Im Fall von Titanlegierungen ergeben sich deutliche Unterschiede zwischen lamellaren und 
globularen Gefügen. Legierungen mit lamellarem Gefügeaufbau weisen eine deutlich höhere 
Scherempfindlichkeit auf als globulare Gefüge [114]. Bei Aluminiumlegierungen hat der 
Auslagerungszustand einen starken Einfluss auf die Ausbildung von Scherbändern. Lee et al. 
[115] untersuchten den lösungsgeglühten und den maximal ausgehärteten Zustand der 
Aluminiumlegierung AA7075. Eine deutliche Neigung zum Auftreten von Scherlokalisierung 
ergab sich nur im maximal ausgehärteten Zustand. Es wurden jedoch keine weiteren 
Auslagerungszustände eingestellt, insbesondere wurde der Einfluss von Überalterung der 
Legierung nicht untersucht. 
Der Zusammenhang zwischen der Härte einer Legierung und der Entstehung von 
Scherbändern ist nicht klar. In den meisten Fällen wurde mit einer Härtezunahme auch eine 
Zunahme der Scherempfindlichkeit beobachtet. In einigen Fällen wurde jedoch auch von 
gegenteiligen Beobachtungen berichtet. In Stählen besteht ein eindeutiger Zusammenhang 
zwischen Härte und Scherempfindlichkeit. Nakkalil [116] und Velez & Powell [117] 
beobachteten übereinstimmend, dass mit Zunahme der Härte des Stahls auch die Neigung zur 
Bildung von Scherlokalisierungen zunimmt.  
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Diese zum Teil widersprüchlichen Beobachtungen erschweren die genaue Festlegung der 
Ursachen, die zur Auslösung von Scherbändern führen. Häufig wird angenommen, dass die 
Scherbandauslösung entweder an einem Defekt [118], oder durch lokale 
Werkstoffentfestigung [119] erfolgt. Als auslösende Defekte können Oberflächenfehler wie 
Kerben und Risse oder Werkstoffinhomogenitäten wie Einschlüsse wirken, die zu einer 
Spannungskonzentration im Werkstoff führen. Eine Werkstoffentfestigung wird meist auf 
eine lokal begrenzte Temperaturerhöhung, verursacht durch lokalisierte plastische 
Verformung, zurückgeführt [120]. Falls die thermische Entfestigung die mechanische 
Verfestigung übersteigt, kommt es zum Werkstoffversagen durch Bildung eines Scherbandes. 
Bei dieser Betrachtungsweise, die auf Recht 1964 zurückgeht, und die nach Chung et al. [121] 
eine notwendige, jedoch nicht hinreichende Bedingung zum Auslösen von 
Scherlokalisierungen ist, bleibt unklar, welche metallkundlichen Ursachen zum ersten 
Auftreten lokalisierter plastischer Verformung geführt haben. Eine mögliche Ursache für ein 
entfestigendes Werkstoffverhalten, das zur Lokalisierung plastischer Verformung führen 
kann, ist das Abscheren von Ausscheidungen durch Versetzungen [122]. Die Neigung eines 
Werkstoffs zur Bildung von Scherlokalisierung kann daher durch seinen 
Ausscheidungszustand, d.h. durch die Anwesenheit von durch Versetzungen schneidbarer 
Ausscheidungsteilchen beeinflusst werden [123]. Ein solcher Zusammenhang konnte 
experimentell an austenitischem Stahl und an Aluminium-Lithium Legierungen nachgewiesen 
werden [124-125].  
 
• Scherbandeigenschaften 
Die Entstehung der Scherbänder wird üblicherweise mit duktilem Materialverhalten, großen 
plastischen Deformationen und hohen Verformungsgeschwindigkeiten in Verbindung  
gebracht. Von Wittmann et al. [126] wurden in einem Scherband in niedrig legiertem Stahl  
mit martensitischem Ausgangsgefüge plastische Verformungen von 400% und 
Schergeschwindigkeiten bis 106 s-1 gemessen. Die im Scherband auftretenden Temperaturen 
können den Schmelzpunkt des Metalls überschreiten [127]. Aufgeschmolzene Bereiche lassen 
sich im Rasterelektronenmikroskop durch ihre charakteristische Oberflächenausbildung 
erkennen [128]. Aufgrund der kurzen Wärmeeinwirkungszeit ergeben sich lokale  
Aufheizraten von bis zu 107 K/s [129]. Die Temperaturentwicklung im Material unter 
schlagartiger Druckbeanspruchung wurde von [130] modelliert. Während der 
Scherbandbildung wird nur ein sehr geringer Teil der durch plastische Verformung lokal 
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erzeugten Wärmemenge durch Wärmeleitung in den angrenzenden Werkstoff abgeführt, so 
dass Scherbänder oft als adiabat bezeichnet werden. Erst nachdem die Scherbandbildung 
abgeschlossen ist, kommt es durch Wärmeabfluss in den umliegenden Werkstoff zu einer 
Temperaturabnahme. Die Abkühlrate kann hierbei 107 K/s erreichen [131].  
Hohe Temperaturen in der nahen Umgebung des Scherbandes führen bei einigen Stählen zu 
einer Phasenumwandlung (Ferrit → Austenit) des Scherbandmaterials. Eine nachfolgende 
Belastung kann dann zur Entstehung von Poren innerhalb der geschädigten Zone führen. 
Wachsen diese Poren zu einem Riss zusammen, spricht man von einem duktilen Bruch des 
Materials. Wird das Scherband durch den Abtransport der Wärme in das umgebende Material 
schnell abgekühlt, kommt es zur Versprödung des Materials durch eine weitere 
Phasentransformation (Austenit → Martensit). Infolge der Eigenspannungsfelder in der 
Scherzone oder einer nachfolgenden Belastung beobachtet man häufig das vollständige 
Versagen des Materials durch einen Sprödbruch entlang dieses Scherbandes [132].  
Dagegen wird von anderen Autoren das Durchlaufen einer Phasenumwandlung bezweifelt 
[133]. Dies wird meist mit dem Fehlen von Restaustenit begründet und dass in der kurzen 
Zeit, die zur Scherbandbildung zur Verfügung steht, keine ausreichende Diffusion von 
Kohlenstoff zur Bildung von Austenit ablaufen kann. Jedoch konnte von Meunier et al. [134] 
gezeigt werden, dass in Stahl vorhandene Karbide im Scherband vollständig aufgelöst 
wurden. Das Auflösen von Karbiden kann nach Wittman et al. [135] durch eine 
vorhergehende mechanische Zerstörung der Karbide, die durch die hohe plastische 
Verformung verursacht wird, beschleunigt werden, so dass auch in der kurzen zur 
Scherbandentstehung benötigten Zeit ein vollständiges Auflösen des Kohlenstoffs in der 
Matrix möglich ist. 
Neben Phasenumwandlungen werden in Scherbändern häufig dynamische Erholungs- und 
Rekristallisationsprozesse angenommen [136]. Meyers und Pak [137] machen dynamische 
Rekristallisation für die in Scherbändern in Titan beobachteten kleinen Korngrößen von 50 
nm verantwortlich. In niedrig legiertem Stahl wurden von Beatty et al. [138] in Scherbändern 
Korngrößen von unter 20 nm gefunden. Die Entstehung feiner globularer Körner mit hoher 
Versetzungsdichte in Stahl wird von Lee et al. [139] auf eine dynamische Rekristallisation 
während der Scherbandentstehung, gefolgt von weiterer plastischer Verformung, die zu einem 
erneuten Anstieg der Versetzungsdichte führt, zurückgeführt. Von Cho et al. [140] werden 
zusätzlich dynamische Erholungsprozesse angenommen, die für die gefundene 
Versetzungsanordnung in globularen Zellstrukturen verantwortlich sind.  
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3 Experimentelle Untersuchungen  
Zur Bestimmung des mechanischen Fließ- und Versagensverhaltens metallischer Werkstoffe 
wurden quasistatische und dynamische Stauchversuche an zylindrischen Druckproben im 
Geschwindigkeitsbereich von 3 1 4 110 s 10 s− − −≤ ε ≤?  und bei Temperaturen von 
Raumtemperatur bis zur Hälfte der absoluten Schmelztemperatur durchgeführt. Mit Hilfe von 
Hutproben konnten Schergeschwindigkeiten über 5 110 s−  erreicht werden. Bild 3.1 zeigt die 
Abmessungen der untersuchten Druck- und Hutproben.  
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Bild 3.1: Abmessungen für die Druck- und Hutproben  
 
Darüber hinaus wurden quasistatische und dynamische Zugversuche an glatten und 
unterschiedlich gekerbten Zugproben (Kerbradius r=0.02, 0.40, 0.80, 1.20 mm) mit in der  
Bild 3.2 dargestellten Geometrie durchgeführt. Ziel der Zugversuche mit gekerbten Proben ist 
es, den Spannungszustand gezielt zu variieren und so den Einfluss der Spannungs-
mehrachsigkeit auf die Versagensgrenze zu ermitteln.  
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Bild 3.2: Abmessungen für die Zugproben  
 
Bei den Hochgeschwindigkeitsversuchen wurden zwei Impact-Versuchsanlagen nach dem 
Prinzip des geteilten Hopkinson-Stabes eingesetzt. Zum einen kam eine 
Hochgeschwindigkeits-Druckprüfmaschine, das so genannte Split-Hopkinson Pressure Bar 
(SHPB) und zum anderen eine Hochgeschwindigkeits-Zugprüfmaschine, das Split-Hopkinson 
Tension Bar (SHTB) zum Einsatz. Mit diesen Anlagen können Impact-Versuche im 
Geschwindigkeitsbereich von 3 1 4 110 s 10 s− −≤ ε ≤?  durchgeführt werden. Die quasistatischen 
und schnellen Versuche wurden im Geschwindigkeitsbereich von 3 1 3 110 s 10 s− − −≤ ε ≤?  an 
einer Universalprüfmaschine durchgeführt.  
 
3.1 Versuchsdurchführung 
3.1.1 Impact-Druck-Versuche 
Grundlage der Schlag-Druck-Versuche mit dem modifizierten Split-Hopkinson-Bar (Bild 3.3) 
ist die elementare Theorie der elastischen Wellenausbreitung. Zwischen Eingangsstab und 
Ausgangsstab befindet sich eine Probe mit einem kleineren Querschnitt als dem der Stäbe. 
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Ein Projektil wird mit Druckluft beschleunigt und schlägt den Eingangsstab. Durch diese 
schlagartige Belastung wird eine Druckwelle induziert, die den Eingangsstab durchläuft und 
am ersten Dehnungsmeßstreifen gemessen wird. Bei Erreichen der Kontaktstelle von 
Eingangsstab und Probe wird die Welle aufgrund der Querschnittsänderung aufgeteilt. Ein 
Teil der elastischen Welle wird reflektiert und der Rest geht durch die Probe und verformt sie 
plastisch aufgrund des kleineren Querschnitts der Probe. Der im Ausgangsstab ankommende 
verbleibende Anteil der Welle, die wiederum den Stab als elastische Welle durchläuft, wird 
durch einen zweiten Dehnungsmeßstreifen erfaßt.  
 
Mit den durch die Dehnungsmeßstreifen ermittelten Dehnungs-Zeit-Kurven können dann 
sowohl die Stauchgeschwindigkeit als auch die Fließkurve und der Stauchgrad ermittelt 
werden [141]. Die Lage der Dehnungsmeßstreifen ist so gewählt, dass die Wellenreflexionen 
an den Stabstirnflächen außerhalb der Versuchsdauer liegen. Die erste Reflexion trifft nach  
500 µs ein, während ein Versuch je nach Verformung der Probe bis ca. 150 µs dauert.  
 
Lager LagerProbe
Temperier-
kammer AusgangsstabEingangsstab
Rohr
Preßluftbehälter
Projektil
Auffangbehälter
Projektilmasse: m = 0.64 / 2.01 kg
Projektilgeschwindigkeit: v = 8 - 50 m/s
Stauchgeschwindigkeit: dε/dt = 103 - 104 s-1  
Bild 3.3: Split-Hopkinson Pressure Bar mit pneumatischer Beschleunigung 
 
Mit der in Bild 3.3 dargestellten Split-Hopkinson Pressure Bar wurden die Schlag-
Druckversuche an zylindrischen Proben und die Schlag-Scherversuche an Hutproben 
durchgeführt. Mit diesem Versuchsaufbau ist es möglich, Versuche sowohl bei 
Raumtemperatur als auch bei erhöhten Temperaturen bis zu 600 °C durchzuführen.  
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3.1.2 Impact-Zug-Versuche 
Die Schlag-Zug-Versuche wurden an einer nach dem Prinzip des modifizierten Split-
Hopkinson-Tension-Bars konstruierten Prüfanlage [142-144] durchgeführt, Bild 3.4.  
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Bild 3.4: Split-Hopkinson-Tension-Bar mit pneumatisch beschleunigter Masse 
 
Die Versuchsanordnung besteht aus zwei in einer Linie angeordneten langen zylindrischen 
Stäben gleichen Durchmessers, dem Eingangs- und Ausgangs- bzw. Trägheitsstab, zwischen 
deren Stirnflächen sich eine zylindrische Probe mit kleinerem Querschnitt als dem der Stäbe 
befindet. Ein ringförmiges Projektil wird mit Druckluft beschleunigt und schlägt auf ein Joch, 
das am freien Ende des Eingangsstabs befestigt ist. Dadurch wird in den Eingangsstab eine 
elastische mechanische Welle induziert, die den Stab durchläuft. Erreicht diese elastische 
Welle, die während des Durchlaufs ihre Form kaum ändert, das Ende des Eingangsstabs, an 
dem die Zugprobe befestigt ist, dann wird ein Teil der Welle aufgrund des kleineren 
Querschnitts der Probe reflektiert. Der restliche Anteil der Welle durchläuft die Probe und 
verformt diese plastisch und wird dann in den Ausgangsstab aufgrund des größeren 
Stabquerschnitts wiederum als elastische Welle induziert.  
 
Dabei kommt es sowohl am Übergang von Probe zu Ausgangsstab als auch am freien Ende 
des Ausgangsstabs zu weiteren Wellenreflexionen. Die in den Eingangsstab eingebrachte 
Welle und die im Ausgangsstab ankommenden Anteile dieser elastischen Welle werden mit 
Hilfe von Dehnungsmessstreifen gemessen und daraus Verläufe der Spannung, Dehnung und 
Dehngeschwindigkeit über der Zeit ermittelt [145]. Versuchsbedingt ist die 
Verformungsgeschwindigkeit über die gesamte Versuchsdauer nicht konstant, sondern ändert 
sich mit der Verformung, da zu Beginn der Verformung Material beschleunigt werden muss, 
während der Verformung  an den Probenoberflächen reflektierte Wellen der eingehenden 
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Beanspruchungswelle überlagert werden und zum Ende des Verformungsvorgangs der 
Werkstoff abgebremst wird. Somit ist für die Versuchsauswertung der zu der jeweiligen 
Spannung korrespondierende aktuelle Dehngeschwindigkeitswert heranzuziehen. Mit diesem 
Versuchsaufbau ist es möglich, Versuche sowohl bei Raumtemperatur als auch bei erhöhten 
Temperaturen durchzuführen.  
 
3.1.3 Quasistatische Versuche 
Die quasistatischen Versuche (Druck-, Zug- und Scherversuche) wurden hauptsächlich an 
einer servohydraulisch angetriebenen Universalprüfmaschine der Fa. MTS durchgeführt. Die 
maximale Prüfkraft und -geschwindigkeit beträgt 100 kN bzw. 500 mm/s. Mit dieser 
Prüfmaschine lassen sich quasistatische bis zügige ( 1100s−ε ≤? ) Versuche sowohl bei 
Raumtemperatur als auch bei hohen Temperaturen (bis zu 1400°C) durchführen.  
 
3.2 Versuchswerkstoffe 
Um einen Werkstoff konstruktiv optimal einsetzen zu können, müssen neben den wichtigsten 
physikalischen und korrosionschemischen Eigenschaften vor allem die mechanischen 
Eigenschaften unter den unterschiedlichen Beanspruchungsbedingungen bekannt sein. Gerade 
Leichtmetalle nehmen in der Konstruktionstechnik vor allem im Leichtbau einen 
herausragenden Platz ein. Hier kommen ihre Vorteile wie optimales Festigkeit/Gewicht-
Verhältnis, gute Verarbeitbarkeit und umweltfreundliches Recycling besonders zum Tragen. 
Neue Legierungen - auch im Verbund mit anderen Werkstoffen - sowie weiterentwickelte 
Produktionsverfahren machen die Leichtmetallindustrie zur Wachstumsbranche. Im krassen 
Gegensatz zur praktischen Bedeutung stehen die geringen Kenntnisse der mechanischen 
Leistungsfähigkeit dieser Werkstoffgruppe.  
 
Aus diesem Grund wurden als Versuchswerkstoffe drei verschiedene Leichtmetallsorten 
ausgewählt, nämlich die Aluminium-Legierung AA7075, die Magnesium-Legierung AZ80 
und die Titan-Legierung TiAl6V4.  
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• Aluminium-Legierung AA7075 
Die wichtigsten Eigenschaften von Aluminiumlegierungen sind eine gute Gieß- und 
Umformbarkeit, ausgezeichnete chemische Beständigkeit sowie eine hohe thermische und 
elektrische Leitfähigkeit und ein günstiges Dichte-Festigkeits-Verhältnis. Die Festigkeit von 
technischem Reinaluminium ist allerdings gering. Erst durch Zulegieren anderer Metalle, 
Verfestigung durch Kaltverformung und geeignete Wärmebehandlungen lassen sich 
Festigkeitssteigerungen bis zu einem Faktor 10 erreichen.  
 
Die ausscheidungshärtbare Al-Knetlegierung AA7075 wurde im ausscheidungsgehärteten 
Zustand T7351 untersucht. Diese Legierung entspricht dem Werkstoff AlZnMgCu1.5 nach 
DIN 3.4364 und enthält als Hauptlegierungselemente neben Zink, Magnesium und Kupfer 
noch Eisen, Silizium und Mangan. Darüber hinaus werden Zusatzelemente legiert, um 
bestimmte Eigenschaften zu forcieren; zum Beispiel wirken Chrom und Zirkon 
rekristallisationshemmend und festigkeitssteigernd, Nickel steigert die Warmfestigkeit. Der 
Anteil der Legierungselemente liegt bei dieser Legierung mit etwa 10% der 
Hauptlegierungselemente bei einem für eine Knetlegierung relativ hohen Wert. Bei noch 
höherem Anteil wird die Legierung für eine Umformung zu spröde, und die 
Korrosionsbeständigkeit nimmt stark ab. Die Legierung AA7075 zeichnet sich dadurch aus, 
dass sie zu der Legierungsgruppe gehört, die unter allen Aluminiumlegierungen die höchsten 
Festigkeitswerte erreicht, welche im Vergleich zu Stahl über die des konventionellen 
Baustahls hinausgeht.  
Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung von AA7075-T7351 in Massenprozent 
% Zn % Mg % Cu % Cr % Fe % Si % Mn % Ti % Al 
5.871 2.404 1.450 0.198 0.151 0.063 0.025 0.015 Rest 
 
• Magnesium-Legierung AZ80 
Magnesium findet verstärkt seit den letzten zwei Jahrzehnten als Leichtbauwerkstoff im 
allgemeinen Maschinenbau sowie in der Luft- und Raumfahrttechnik Anwendung. 
Insbesondere für die Kraftfahrzeugindustrie ist eine Substitution des klassischen 
Konstruktionswerkstoffs Stahl durch Materialien geringerer Dichte von großer Bedeutung, 
um die Umweltverträglichkeit des steigenden Individualverkehrs durch eine Verringerung des 
Kraftstoffverbrauchs (3 Liter-Motor) zu gewährleisten. Gegenüber Bauteilen aus den 
konkurrierenden Aluminiumwerkstoffen bieten Magnesiumlegierungen mit einer Dichte von 
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etwa 1.8 g/cm3 ein Potential für Gewichtseinsparungen bis zu 35% bei gleichen mechanischen 
Eigenschaften. Darüber hinaus bieten Magnesium-Legierungen folgende weitere vorteilhafte 
Eigenschaften an [146]: 
♦ hohe spezifische Festigkeit bzw. E-Modul  
♦ sehr gute Giessbarkeit 
♦ hervorragende Zerspanbarkeit (z.B. Fräsen, Drehen, Sägen...) 
♦ gute Korrosionsbeständigkeit (HP-Legierungen) 
♦ hohe Dämpfungskapazität  
♦ gute Schweißbarkeit (MIG, WIG)  
♦ völlige Wiederverwendbarkeit 
♦ geringer Energiebedarf. 
 
Die Magnesium-Legierung AZ80 wurde im Rahmen dieser Arbeit im Lieferzustand 
untersucht. Diese Knetlegierung entspricht dem Werkstoff MgAl8Zn nach DIN 3.5812 und 
enthält als Hauptlegierungselemente neben Aluminium, Zink und Mangan noch Kupfer, 
Eisen, Nickel und Silizium. Aluminium und Zink erhöhen vor allem die Festigkeit, während 
Mangan auch die Korrosionsbeständigkeit verbessert. Silizium, Kupfer und Eisen, die in den 
Legierungen meistens als Beimengungen enthalten sind, verschlechtern das 
Korrosionsverhalten, teilweise auch die mechanischen Eigenschaften. Deshalb müssen die 
Anteile dieser Elemente in Grenzen gehalten werden. Der Anteil von Aluminium beträgt bei 
dieser Legierung etwa 8 % und entspricht hoher Festigkeit bei guter Duktilität. Eine weitere 
Erhöhung von Aluminium-Anteil erhöht zwar die Festigkeit des Werkstoffs aber auf Kosten 
der Bruchdehnung [147].  
Tabelle 3.2: Chemische Zusammensetzung von AZ80 A-F in Massenprozent 
% Al % Zn % Mn % Si % Fe % Cu % Ni % Mg 
8.343 0.643 0.221 0.029 0.003 0.003 0.002 Rest 
 
• Titan-Legierung TiAl6V4 
Nach Eisen, Aluminium und Magnesium ist Titan das vierthäufigste in der Erdrinde 
vorkommende Metall. Entdeckt wurde es 1795 durch den Chemiker M. Klaproth. Erste 
Legierungen wurden aber erst in den 40er Jahren entwickelt. Diese Legierungen zeigten das 
enorme Potential von Titan und führten zum Einsatz in den ersten Düsentriebwerken. 
Aussagen zu Kristallstruktur, Gefüge und Eigenschaften sind umfassend in [148] dargestellt. 
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Reines Titan kristallisiert in zwei Gittermodifikationen, das hexagonale α-Ti und die kubisch 
raumzentrierte Hochtemperaturphase β-Ti. Durch das Legieren die β-Phase auch bis zur 
Raumtemperatur stabilisiert werden. Die Mikrostruktur wird durch die Legierungsanteile und 
durch die Bedingungen bei der Erstarrung, der Wärmebehandlung und der mechanischen 
Behandlung beeinflusst. Die verschiedenen Legierungsklassen (α-, near-α-, (α+β)- und 
metastabile β-Titanlegierungen) bieten ein breites Spektrum an Eigenschaftskombinationen.  
 
De geringe Dichte gewährleistet eine hohe spezifische Festigkeit. Die Festigkeit nimmt für 
die Legierungsklassen in der Reihenfolge α / β /(α+β) zu. Die Duktilität verhält sich entgegen 
gesetzt. Die Bruchzähigkeit wird eher vom Gefügezustand (Kornform und –größe) bestimmt 
und kann stark unterschiedlich sein. Die Zeitstandfestigkeit wird vor allem durch den α-
Anteil realisiert. Die Zähigkeit verbessert sich bei niedrigem Gehalt an interstitiell gelösten 
Fremdatomen wie H, O, N und C noch beträchtlich, so dass für Tieftemperaturanwendungen 
(z. B. kryotechnische Geräte) auch so genannte ELI-Sorten (ELI = extra-low interstitial) zur 
Verfügung stehen [149]. Die hohe Affinität zu Sauerstoff bewirkt die Ausbildung einer 
dichten Oxidschicht an der Metalloberfläche und damit das ausgezeichnete 
Korrosionsverhalten sowie die Oxidationsbeständigkeit für Temperaturen bis 600°C. Die α-
Phase zeigt hier Vorteile gegenüber die β-Phase. Wegen der hohen Reaktivität mit Sauerstoff 
und Wasserstoff ist die Gefahr der Versprödung gegeben.  
Je nach Art und Zweck des Einsatzes kann eine entsprechende Legierung ausgewählt werden. 
Sie finden in der Luft- und Raumfahrt, der chemischen Industrie, der Energietechnik, der 
Lebensmittelchemie, der Medizintechnik und im Freizeitbereich Anwendung.  
 
Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchte Ti-Legierung TiAl6V4 ist ein Vertreter der (α+β)-
Legierungen und ist auf Grund seines Eigenschaftsprofils weit verbreitet (Dichte: 4.5 g/cm3, 
Härte: 300-400 HV, E-Modul: 110-140 GPa, 0.2% Dehngrenze: 800-1100 MPa, 
Zugfestigkeit: 900-1200 MPa, Bruchdehnung: 13-16 % [115]). Günstige Verarbeitungs- und 
Gebrauchseigenschaften sind in dieser Legierung vorteilhaft verbunden. Als 
Hauptlegierungselemente enthält sie neben Aluminium als α-stabilisierend und Vanadium als  
β-stabilisierend noch Eisen, Stickstoff und Wasserstoff. 
Die untersuchte Ti-Legierung TiAl6V4 trägt den Zusatz MG ELI für „medical grade extra 
low interstitiell“ und hat einen etwas geringeren Sauerstoffgehalt als die Standardlegierung 
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nach DIN 3.7165. Deshalb wird seit Jahren in der Medizintechnik angewandt. Beispiele für 
die vielfältigen Einsatzmöglichkeiten [150] sind nachfolgend aufgeführt:  
♦ Gelenkersatzteile für Hüfte, Knie, Schulter, Wirbelsäule, Ellbogen und Hand, 
♦ Fixiermaterialien für Knochen, wie Nägel, Schrauben, Muttern und Platten, 
♦ Zahnimplantate und Teile für die kieferorthopädische Chirurgie und zahnärztliche 
Prothetik, 
♦ Herzschrittmachergehäuse und künstliche Herzklappen, 
♦ chirurgische Instrumente für die Herz- und Augenchirurgie, 
♦ Bauteile in schnell laufenden Blutzentrifugen.  
 
Die als Dauerimplantate in den menschlichen Körper einzubringenden Implantatwerkstoffe 
müssen unter anderem biokompatibel, korrosionsbeständig, gewebeverträglich, vital und 
elastisch sein. Diese Anforderungen werden von dieser Ti-Legierung in einem hohen Maß 
erfüllt. Im Dentalbereich wird ebenfalls TiAl6V4 als Implantatmaterial und im Bereich der 
zahntechnischen Prothetik eingesetzt. Ein Vorteil dieser Ti-Legierung in diesen Bereichen ist 
die völlige Geschmacksneutralität und für Patienten, die mit Allergien oder toxischen 
Reaktionen auf die verschiedenen Dentallegierungen reagieren, ist sie eine ausgezeichnete 
Alternative. Auch aus korrosionschemischer Sicht ist TiAl6V4 in der Zahnmedizin sehr zu 
empfehlen.  
Tabelle 3.3: Chemische Zusammensetzung von TiAl6V4 in Massenprozent 
% Al % V % Fe % O % N % C % H % Ti 
5.91-5.96 3.85-3.90 0.11-0.12 0.12 0.01-0.02 0.02 0.0035 Rest 
 
Die mechanischen und thermischen Kennwerte sowie das Gefüge in Lieferzustand der 
untersuchten Werkstoffe sind Tabelle 3.4 bzw. in Bild 3.5 dargestellt. 
Tabelle 3.4: Mechanische und thermische Kennwerte der Testwerkstoffe (quasistatisch, 20°C) 
Werkstoff 
E 
[MPa] 
RP0.2 
[MPa] 
A 
[%] 
HV 10
[ - ] 
Tm 
[K] 
ρ 
[g/cm3] 
c 
[J/gK] 
λ 
[W/mK] 
χ=λ/(ρ cp)
10-6 m2/s 
AA7075 72000 420 12 155 913 2.80 0.96 155 57.7 
AZ80 47000 250 11.3 67 903 1.80 1.05 76 40.2 
TiAl6V4 114000 1084 25 350 1933 4.5 0.53 6.7 2.85 
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AA7075 TiAl6V4AZ80
 
Bild 3.5: Gefügeaufnahmen längs zur Strangpressrichtung (Lieferzustand) 
 
• Weitere Untersuchungswerkstoffe 
Außer den bisher dargestellten Werkstoffen AA7075, AZ80 und TiAl6V4 wurden im Rahmen 
dieser Untersuchung Reinaluminium Al99.5 (ziehhart), die Al-Legierung AA6063-T6 
(AlMgSi0.5), die nicht aushärtbare Al-Knetlegierung AlMg3 (ziehhart) sowie die Mg-
Knetlegierung AZ31 (MgAl3Zn) als Vergleichswerkstoffe für die Impact-Beanspruchung 
charakterisiert.  
 
Alle untersuchten Werkstoffe wurden als Stangenmaterial (stranggepresst) geliefert. Die 
entsprechenden Testproben sind aus dem Ausgangsmaterial nur in axialer Richtung 
entnommen worden. 
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3.3 Versuchsergebnisse 
 
3.3.1 Druckversuche 
3.3.1.1 Aluminium-Legierung AA7075 
Bild 3.6 und Bild 3.7 zeigen quasistatisch, zügig und dynamisch ermittelte Fließkurven von 
AA7075-T7351 aus dem Druckversuch bei unterschiedlichen Temperaturen.  
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Bild 3.6: Quasistatische und zügige Fließkurven aus dem Druckversuch an AA7075  
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Bild 3.7: Dynamische Fließkurven aus dem Druckversuch an AA7075 bei unterschiedlichen 
Temperaturen 
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Mit Erhöhung der Temperatur fällt dabei die Spannung erwartungsgemäß ab. Der Einfluss der 
Geschwindigkeitsempfindlichkeit wirkt dagegen stabilisierend auf die Fließspannung und 
führt bei einer annähernd konstanten Temperatur im Bereich geringer Verformungen zu 
einem Anstieg der Spannung mit steigender Verformungsgeschwindigkeit. Der 
Spannungsabfall mit weiterer Verformung nach Überschreiten eines Spannungsmaximums im 
Fall der Hochgeschwindigkeitsversuche ist auf den adiabatischen Charakter des 
Umformvorgangs zurückzuführen. Aufgrund der extrem kurzen Verformungszeit kann die 
entstehende Umformwärme nicht abgeführt werden, so dass sich das Material erwärmt und 
erweicht. Darüber hinaus verschiebt sich die Geschwindigkeit, ab der kein Bruch mehr bis zu 
einem Stauchgrad von ca. 80% auftritt, zu höheren Umformgeschwindigkeitswerten bei 
erhöhter Temperatur [151].  
 
Bei dynamischer Beanspruchung sind sowohl die Umformgeschwindigkeit als auch die 
Temperatur der Stauchprobe während des Versuches nicht konstant. Zur Einordnung der 
Fließkurven wurden die mittlere Stauchrate und die Versuchsanfangstemperatur angegeben. 
In der Berechnung werden aber die wahren tatsächlichen Werte eingesetzt.  
 
3.3.1.2 Magnesium-Legierung AZ80 
Die quasistatischen und dynamischen Stauchversuche (Bild 3.8 und Bild 3.9) an der Mg-
Legierung AZ80 zeigen einen ähnlichen Geschwindigkeitseinfluss wie die Versuche an 
AA7075. Dabei ist bezüglich der Spannungen ebenfalls der stabilisierende 
Geschwindigkeitseinfluss zu erkennen, der mit steigender Stauchrate zum Spannungsanstieg 
führt, wobei die steigende Tendenz des Bruchstauchgrads mit weiterer 
Geschwindigkeitserhöhung im Impactbereich erhalten bleibt. Im Bereich niedriger Stauchrate 
ist eine steigende Geschwindigkeitsabhängigkeit der Spannung mit erhöhter Temperatur 
feststellbar. Außerdem besitzt die Mg-Legierung AZ80 bei Raumtemperatur im Vergleich zur 
Al-Legierung AA7075 eine geringe Duktilität. Ab einer Temperatur von etwa 200°C wird 
seine Verformbarkeit deutlich besser [152-153]. 
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Bild 3.8: Quasistatische und zügige Fließkurven von AZ80 bei unterschiedlichen 
Temperaturen 
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Bild 3.9: Dynamische Fließkurven von AZ80 bei unterschiedlichen Temperaturen 
 
34 Experimentelle Untersuchungen 
 
3.3.1.3 Titan-Legierung TiAl6V4 
Die Ti-Legierung TiAl6V4 wurde im Lieferzustand untersucht. Sie besitzt bei 
Raumtemperatur eine ähnliche hexagonale Gitterstruktur wie die Mg-Legierung AZ80. 
Deshalb ist ihre Kaltumformbarkeit sehr begrenzt. Bild 3.10 und Bild 3.11 zeigen 
quasistatisch, zügig und dynamisch ermittelte Fließkurven von TiAl6V4 bei unterschiedlichen 
Temperaturen. Auch bei der Ti-Legierung TiAl6V4 führt eine Zunahme der Temperatur zum 
einen zur Herabsetzung der Fließspannung und zum anderen zur Steigerung der plastischen 
Verformung beim Bruch bei einer bestimmten Umformgeschwindigkeit. Bei 
Hochgeschwindigkeitsbeanspruchung von TiAl6V4 ist eine Abnahme des plastischen Bruch-
Stauchgrads und somit der Duktilität mit steigender Umformgeschwindigkeit zu verzeichnen. 
Darüber hinaus zeigen die Fließkurven von TiAl6V4 eine starke Verfestigung nach einer 
bestimmten Verformung.  
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Bild 3.10: Quasistatische und zügige Fließkurven aus dem Druckversuch an TiAl6V4 bei 
unterschiedlichen Temperaturen 
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Bild 3.11: Dynamische Fließkurven aus dem Druckversuch an TiAl6V4 bei unterschiedlichen 
Temperaturen 
 
3.3.1.4 Weitere Untersuchungswerkstoffe 
Zum Vergleich wurden weitere Werkstoffe untersucht. Bei den Al-Legierungen AlMg3 und 
Al99.5 (Bild 3.12) ist ein im Vergleich zum quasistatischen Versuch höherer Anstieg der 
Fließspannung mit steigender Umformgeschwindigkeit als bei der Al-Legierung AA7075 
erkennbar.  
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Bild 3.12: Quasistatische und dynamische Fließkurven aus dem Druckversuch an AlMg3 und 
Al99.5 bei Raumtemperatur 
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Beide Werkstoffe zeigen bei dynamischer Belastung im Bereich höherer Verformungen einen 
adiabatischen Abfall der Fließkurven. Während die ausscheidungsgehärtete Al-Legierung 
AA7075 bei Raumtemperatur durch Scherbrüche versagt, kommt es bei diesen wesentlich 
duktileren Legierungen bis zu einem Stauchgrad von ca. 80% bei keiner der erreichten 
Umformgeschwindigkeiten zum Bruch.  
 
Die Al-Legierung AA6060-T6 hat verglichen mit den oben genannten Al-Legierungen eine 
geringere Geschwindigkeitsabhängigkeit bei dynamischer Beanspruchung, Bild 3.13. 
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Bild 3.13: Quasistatische und dynamische Fließkurven aus dem Druckversuch an AA6060-T6 
bei Raumtemperatur 
 
Die quasistatisch, zügig und dynamisch ermittelten Fließkurven der Mg-Knetlegierung AZ31 
sind in Bild 3.14 und Bild 3.15 bei unterschiedlichen Temperaturen dargestellt. Diese Mg-
Legierung verfestigt sich sehr stark ab einer bestimmten Stauchgrad und besitzt bei 
Raumtemperatur niedrigere Festigkeit und Duktilität im Vergleich zur Mg-Legierung AZ80. 
Darüber hinaus ist bei Hochgeschwindigkeitsbeanspruchung von AZ31 eine Abnahme des 
plastischen Bruch-Stauchgrads mit steigender Umformgeschwindigkeit zu verzeichnen.  
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Bild 3.14: Quasistatische und zügige Fließkurven von AZ31 bei unterschiedlichen 
Temperaturen 
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Bild 3.15: Dynamische Fließkurven von AZ31 bei unterschiedlichen Temperaturen 
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3.3.2 Zugversuche 
3.3.2.1 Aluminium-Legierung AA7075 
In Bild 3.16 sind zunächst Spannungs-Dehnungs-Kurven aus Zugversuchen an AA7075 im 
Zustand T7351 in einem Geschwindigkeitsbereich von 3 1 110 s 10s− − −≤ ε ≤?  bei Temperaturen 
zwischen 20 und 400°C dargestellt. Angegeben sind hier die Nennspannungs-Nenndehnungs-
Kurven, um die Versuchsergebnisse bis zum Bruch darstellen zu können, da die Umrechnung 
der wahren aus den Nenn-Größen nur bis zur Höchstkraft zulässig ist.  
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Bild 3.16: Quasistatische und zügige Zugversuche an AA7075 bei unterschiedlichen 
Versuchstemperaturen 
 
Die Al-Legierung AA7075 zeigt unter quasistatischer bis zügiger Zugbeanspruchung bei 
Raumtemperatur (20°C) relativ hohe Geschwindigkeitsempfindlichkeit der Fließspannung. 
Bei einer bestimmten Verformungsgeschwindigkeit und annähernd konstanter Temperatur 
nimmt die Spannung wegen der Materialverfestigung (Strain Hardening) mit steigender 
Verformung zu, wobei sich die Zugprobe gleichmäßig verformt. Nach Erreichen eines 
Maximums, wo die Instabilität (Einschnürung) beginnt, nimmt mit weiterer Erhöhung der 
Verformung die Tragfähigkeit des Werkstoffs langsam ab bis ein starker Abfall der Spannung 
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stattfindet, der zu einem globalen Versagen (Bruch) der geprüften Zugprobe führt. Im Bereich 
geringer Verformungen führt wegen des stabilisierenden Effekts der 
Geschwindigkeitsempfindlichkeit des Werkstoffs eine Erhöhung der Dehngeschwindigkeit zu 
einem Anstieg der Spannung. Darüber hinaus ist eine Abnahme der Bruchdehnung und somit 
der Duktilität mit steigender Umformgeschwindigkeit zu verzeichnen.  
 
Eine Zunahme der Temperatur im Bereich von 20 bis zu 400°C, was einem 
Temperaturbereich homologer Temperaturen (T/Tm) von 0.32 bis 0.74 entspricht, führt zur 
Herabsetzung der Fließspannung und zu einem früheren Einsetzen der Einschnürung. Eine 
Erhöhung der Umformgeschwindigkeit wirkt diesem Sachverhalt entgegen, so dass die 
Instabilität verzögert und zu höheren Dehnungen verschoben wird. Darüber hinaus erhöhen 
sich die Geschwindigkeitsabhängigkeit der Fließspannung bei geringer Dehnung sowie die 
Duktilität bei einer bestimmten Dehngeschwindigkeit mit steigender Temperatur für die Al-
Legierung AA7075. 
 
Die Ergebnisse der dynamischen Zugversuche an der Al-Legierung AA7075 sind in Bild 3.17 
dargestellt. Dabei wurden die Verläufe der Nenn-Spannung über der Nenn-Dehnung bei 
unterschiedlichen Dehngeschwindigkeiten und Temperaturen aufgetragen.  
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Bild 3.17: Dynamische Zugversuche an AA7075 bei unterschiedlichen 
Dehngeschwindigkeiten und Temperaturen 
 
Das Spannungs-Formänderungs- und Bruchverhalten von AA7075-T7351 bei dynamischer 
Zugbelastung weicht erheblich vom entsprechenden quasistatischen Verhalten ab. So 
verfestigt sich der Werkstoff wegen der mit steigender Dehngeschwindigkeit zunehmenden 
Geschwindigkeitsempfindlichkeit (Strain Rate Hardening) deutlich, wobei im Vergleich zur 
quasistatischen Spannungs-Dehnungs-Kurven die Instabilität (das Spannungsmaximum) 
früher einsetzt. Mit weiterer Erhöhung der Dehnung ist nach Überschreiten dieses Maximums 
ein relativ starker Abfall der Spannung gefolgt von einem dem superplastischen Verhalten 
„ähnlichen“ Effekt zu verzeichnen. Wegen der starken Einschnürung der Zugprobe erhöht 
sich die lokale Dehngeschwindigkeit und somit die Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit des 
verformten Materials und führt zu einem Anstieg der lokalen Fließspannung in der 
Einschnürzone, was eine weitere Verformungslokalisierung verhindert und sich stabilisierend 
auf die Verformung auswirkt.  
 
Andererseits bewirkt der adiabatische Charakter der Umformung einen Abfall der 
Fließspannung. Aufgrund der extrem kurzen Verformungszeit kann die entstehende 
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Umformwärme nicht abgeführt werden, wodurch sich das Material erwärmt und erweicht und 
die Bildung von Instabilitäten unterstützt wird. Der steile Abfall der Spannung am Ende der 
Spannungs-Dehnungs-Kurven deutet auf den Bruch der verformten Zugprobe hin.  
 
Auf die Fließspannung wirkt der Geschwindigkeitseinfluss ebenfalls stabilisierend und führt 
zu einem Anstieg der Spannung mit Erhöhung der Umformgeschwindigkeit innerhalb der 
Hochgeschwindigkeitszugversuche. Eine Zunahme der Versuchstemperatur führt 
erwartungsgemäß zum einen zur Herabsetzung der Fließspannung und zum anderen zur 
Steigerung der plastischen Verformung beim Bruch und der Duktilität. 
 
3.3.2.2 Magnesium-Legierung AZ80 
Die Spannungs-Dehnungs-Kurven aus quasistatischen und zügigen Zugversuchen an der Mg-
Legierung AZ80 zeigen bei Raumtemperatur (20°C) im Gegensatz zu AA7075 keine 
Einschnürung, Bild 3.18. Erst bei erhöhter Versuchstemperatur (ϑ ≥ 100°C) beginnen die 
glatten Zugproben aus AZ80 einzuschnüren. 
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Bild 3.18: Quasistatische und zügige Zugversuche an AZ80 bei unterschiedlichen 
Versuchstemperaturen 
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Die Geschwindigkeitsabhängigkeit der Spannung steigt in diesem Geschwindigkeitsbereich 
mit zunehmender Temperatur deutlich an, wobei eine dem Al-Legierung AA7075 
vergleichbare abnehmende Tendenz der Bruchdehnung mit Geschwindigkeitserhöhung 
erkennbar ist. Ausserdem führt eine Temperaturerhöhung bei einer bestimmten 
Dehngeschwindigkeit hier ebenfalls zur Herabsetzung der Fließspannung sowie zu einer 
Zunahme der Duktilität.  
 
Die Verläufe der dynamischen Spannungs-Dehnungs-Kurven von AZ80 sind den von 
AA7075 vergleichbar, Bild 3.19. Hier ist auch der Einfluss der Dehngeschwindigkeit und 
Temperatur auf die Fliessspannung und Verformung beim Bruch erkennbar.  
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Bild 3.19: Dynamische Zugversuche an AZ80 bei unterschiedlichen Versuchstemperaturen 
 
Im Gegensatz zu den Zugversuchen bei 1100s−ε ≤? , zeigen die dynamischen Spannungs-
Dehnungs-Kurven von AZ80 bei allen untersuchten Versuchstemperaturen keine ausgeprägte 
Einschnürung, und die Spannungsabnahme in den Spannungs-Dehnungs-Kurven ist viel mehr 
auf eine sukzessive strukturelle Schädigung in der verformten Zugprobe zurückzuführen, was 
die metallographischen Untersuchungen bestätigen. Bei dynamischer Beanspruchung an 
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AZ80 führt eine Temperaturerhöhung ebenfalls zur Herabsetzung der Fließspannung und zu 
einer Zunahme der Duktilität.  
 
3.3.2.3 Titan-Legierung TiAl6V4 
In Bild 3.20 sind Spannungs-Dehnungs-Kurven aus Zugversuchen an TiAl6V4 in einem 
Geschwindigkeitsbereich von 3 1 110 s 100s− − −≤ ε ≤?  und bei Temperaturen zwischen 20 und 
400°C dargestellt.  
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Bild 3.20: Quasistatische und zügige Zugversuche an TiAl6V4 bei unterschiedlichen 
Versuchstemperaturen 
 
Die Verläufe der Spannungs-Dehnungs-Kurven von TiAl6V4 sind zunächst den von AA7075 
bei entsprechender Geschwindigkeit und Temperatur vergleichbar und zeigen einen ähnlichen 
Geschwindigkeits- und Temperaturabhängigkeit der Fließspannung. Dabei ist bezüglich der 
Spannungen ebenfalls der stabilisierende Geschwindigkeitseinfluss zu erkennen, der mit 
steigender Dehnrate und bei einer annähend konstanten Temperatur zum Spannungsanstieg 
führt, wobei die steigende Tendenz der Gleichmaßdehnung mit weiterer 
Geschwindigkeitserhöhung, verglichen mit AA7075, nicht erhalten bleibt.  
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Die Temperaturerhöhung wirkt destabilisierend auf die Fließspannung und führt zum einen 
zur Herabsetzung der Fließspannung und zum anderen zu einer Zunahme der Duktilität. 
Darüber hinaus ist bei geringer Verformung die steigende Geschwindigkeitsabhängigkeit der 
Spannung mit erhöhter Temperatur feststellbar. Außerdem beginnt die Ti-Legierung TiAl6V4 
verglichen mit AA7075 früher einzuschnüren.  
 
Bei dynamischer Beanspruchung (Bild 3.21) zeigt die Ti-Legierung TiAl6V4 ähnliches 
Verhalten wie die Al-Legierung AA7075.  
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Bild 3.21: Dynamische Zugversuche an TiAl6V4 bei unterschiedlichen Versuchstemperaturen 
 
3.3.2.4 Ermittlung von Fließkurven bis zum Bruch aus dem Zugversuch 
Bei der Ermittlung des mechanischen Fließ- und Bruchverhaltens metallischer Werkstoffe aus 
dem Zugversuch stellt der Einschnürvorgang normalerweise eine Grenze dar. Bei erhöhten 
Umformgeschwindigkeiten kann zusätzlich das Maximum der Fließkurve nicht als 
Einschnürbeginn definiert werden, da der überlagerte thermische Einfluss aus dem immer 
deutlichen adiabatischen Werkstoffverhalten die Fließkurve ebenfalls absenkt. So ist die 
Trennung zwischen dem Einfluss der Schädigung und dem der Umformwärme bei 
dynamischer adiabatischer Zugbeanspruchung erforderlich. Außerdem ist beim Zugversuch 
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der Spannungszustand ab Beginn der Einschnürung mehrachsig, so dass nur die 
Längsspannung aus den Messwerten berechnet werden kann. Darüber hinaus ist die 
Umformgeschwindigkeit während der Einschnürung in der Lokalisierungszone wesentlich 
größer als unterhalb der Gleichmaßdehnung, weil sich die Verformung nur auf die sehr 
kleinen Bereich konzentriert.  
 
Um aus dem Zugversuch Fließkurven im Geschwindigkeitsbereich 3 1 110 s 100s− − −≤ ε ≤?  und 
bei Raumtemperatur bis zum Bruch ermitteln zu können, wurde eine schnelle digitale Kamera 
zur Geometrieerfassung der Einschnürung während des Umformvorgangs eingesetzt. In 
Tabelle 3.5 sind Kamera-Aufnahmen von glatten Zugproben aus TiAl6V4 im Zugversuch bei 
unterschiedlichen Dehngeschwindigkeiten und Umformgraden (ε/εBruch) aufgelistet. 
Tabelle 3.5: Kamera-Aufnahmen von glatten Zugproben aus TiAl6V4 im Zugversuch bei 
unterschiedlichen Dehngeschwindigkeiten und Umformgraden (ε/εBruch) 
dε/dt 0.001 s-1 0.01 s-1 0.1 s-1 1 s-1 10 s-1 100 s-1 
ε/εB   TiAl6V4    
0    
0.10    
0.50    
0.98    
1    
 
Diese Kamera erzeugt bei voller Auflösung von 1280x1024 Punkten etwa 500 Bilder/s. Durch 
freie Wahl der Linienzahl kann die Bildrate erheblich gesteigert werden (z.B. 1280x256 bei 
2000 Bilder/s). Mit Hilfe der Bildanalyse konnte dann die Kontur der Zugproben (kleinster 
Durchmesser d und Krümmungsradius δ der Einschnürzone) während der Verformung 
gemessen werden. Die Fließspannung σ wurde mit der Näherungsformel nach Siebel [154] 
( eF / Sσ ≈ : F ist die Längskraft und 2eS d [1 d / 8 ] / 4= π + δ ) ermittelt. Die Dehnung ε  ist 
gemäß 02 ln(d / d)ε =  zu bestimmen. Bild 3.22 zeigt die so ermittelten Fließkurven von 
TiAl6V4. Dabei ist der Übergang vom isothermen zum adiabatischen Fliessen deutlich 
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erkennbar, wobei der Abfall der Fließspannung nach Erreichen eines Maximums auf die 
Erhöhung der Temperatur durch die Umformwärme in der verformten Zugprobe 
zurückzuführen ist. Darüber hinaus ist dementsprechend eine adäquate Beschreibung des 
Materialverhaltens für die FE-Simulation des Zugversuchs möglich.  
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Bild 3.22: Fließkurven bis zum Bruch aus dem Zugversuch an glatten Zugproben aus 
TiAl6V4 bei 20°C 
 
3.3.2.5 Zugversuche an gekerbten Zugproben 
Um den Einfluss der Spannungsmehrachsigkeit auf die Versagensgrenzen (die ein lokales 
Versagenskriterium darstellt) der Untersuchungswerkstoffe unter verschiedenen 
Randbedingungen zu bestimmen, wurden Zugversuche an unterschiedlich gekerbten Proben 
(vier verschiedene Kerbradien r = 0.02, 0.40, 0.80, 1.20 mm) aus TiAl6V4, und AZ80 unter 
einer quasistatischen (globale Abzugsgeschwindigkeit: v = 0.06 mm/min ) und einer 
dynamischen Geschwindigkeit (v = 16 m/s) und bei Raumtemperatur durchgeführt.  
 
Die Ergebnisse der Zugversuche an den gekerbten Proben aus TiAl6V4 und AZ80 sind in  
Bild 3.23 Bzw. Bild 3.24 dargestellt. Aufgetragen ist die Nenn-Spannung, die sich aus dem 
Verhältnis der globalen Kraft F zum kleinsten Ausgangsquerschnitt S0 ergibt, als Funktion der 
plastischen Verlängerung ∆l in mm.  
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Bild 3.23: Zugversuche an gekerbten Proben aus TiAl6V4 bei Raumtemperatur unter quasi-
statischer (v = 0.06 mm/min) und dynamischer (v = 16 m/s) Beanspruchung 
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Bild 3.24: Zugversuche an gekerbten Proben aus AZ80 bei Raumtemperatur unter quasi-
statischer (v = 0.06 mm/min) und dynamischer (v = 16 m/s) Beanspruchung 
 
Es zeigt sich unabhängig von Prüfgeschwindigkeit und -werkstoff, dass mit steigendem 
Kerbradius die plastische Verlängerung beim Bruch ansteigt (Bild 3.25), da die 
Spannungsüberhöhung und die damit einhergehende Dehnungsüberhöhung im Kerbgrund 
abnimmt und somit das Erreichen der zum Versagen notwendigen plastischen Verformung 
verzögert wird.  
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Bild 3.25: Einfluss des Kerbradiuses auf die die plastische Verlängerung beim Bruch 
 
3.3.3 Scherversuche 
Um das mechanische Materialverhalten unter Scherbeanspruchung zu untersuchen, wurden in 
Rahmen dieser Arbeit quasistatische und dynamische Scherversuche exemplarisch an der Mg-
Legierung AZ80 durchgeführt. Dabei kamen rotationssymmetrische Hutproben zum Einsatz. 
Die Hutprobe ist so konzipiert, dass man reine Scherbeanspruchung erzielen kann (Bild 3.26).  
B
Scherbereich
 
Bild 3.26: Scherbereich in der Hutprobe (B = 0.1 mm) 
 
Die Ergebnisse der Scherversuche sind in Bild 3.27 graphisch dargestellt. Die 
Schergeschwindigkeit sowie die Scherung sind gemäß = v / Bγ?  bzw. = 1/ B vdtγ ∫  berechnet 
worden und stellen die über die Stegbreite gemittelten Werte dar (v ist die globale 
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Belastungsgeschwindigkeit und B die Stegbreite). Unter Scherbeanspruchung ist der Einfluss 
der Umformgeschwindigkeit und Temperatur (adiabatische Entfestigung) ebenfalls erkennbar.  
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Bild 3.27: Quasistatische zügige und dynamische Scherversuche an AZ80 bei 20°C  
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3.4 Metallographische Untersuchungen 
Um die Schädigung im verformten Material nachzuweisen und somit die zugrunde liegenden 
Versagensmechanismen aufzuzeigen, wurden metallographische Untersuchungen an bei 
unterschiedlichen Versuchsbedingungen verformten Druck- und Zugproben aus den 
Untersuchungswerkstoffen durchgeführt. Dabei kam die Lichtmikroskopie zum Einsatz.  
 
3.4.1 Druckproben 
In Bild 3.28 sind Längsschliffe der bei 20°C und bis zu einer vordefinierten Verformung 
impactierten Stauchproben aus AA7075, AZ80 und TiAl6V4 dargestellt. Obwohl auf den 
gestauchten Druckproben von AZ80 und TiAl6V4 keine makroskopischen Risse erkennbar 
sind, zeigen die Längsschliffe der Proben eine Schädigung in Form eines Scherrisses entlang 
des Druckkegels. Dieser Druckkegel entsteht im dynamischen Stauchversuch, in dem 
zusätzlich die Massenträgheitskräfte zum Tragen kommen, durch Wellenreflexionen an der 
der Lastaufbringung gegenüberliegenden Seite. Er ist gekennzeichnet durch scharfe 
Verformungskonzentrationen entlang einer Kegelfläche, so dass selbst bei einer sehr geringen 
globalen Bruchverformung lokal sehr große Verformungen erkennbar sind.  
 
Die Schädigung geht von den Kontaktflächen zwischen Probe und Stempel aus, wo die 
radiale Verformung aufgrund der dort herrschenden Reibung behindert wird. Die 
Detailaufnahmen der Längsschliffe zeigen, dass bei TiAl6V4 sehr scharfe Scherbänder 
vorliegen, während bei AA7075 ein breiteres Scherband entlang des Risses erkennbar ist. Bei 
dynamischer Beanspruchung von AZ80 haben sich Verformungskonzentrationen gebildet, 
aber die führten nicht zur Bildung von Scherbändern.  
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Bild 3.28: Bildung von Verformungskonzentrationen und Scherbänder in Stauchproben aus 
AA7075, AZ80 und TiAl6V4 nach Impact-Beanspruchung 
 
Bild 3.29 zeigt eine nach Impact-Beanspruchung gebrochene Stauchprobe aus der Ti-
Legierung TiAl6V4. Sie wurde bei Raumtemperatur mit einer Stauchgeschwindigkeit von 
3500 s-1 und bis zu einem Nenn-Stauchgrad von 58% beaufschlagt. Hier ist erkennbar, dass 
die Ti-Legierung TiAl6V4 zur Bildung von sehr scharfen Scherbändern neigt, die zu einem 
sofortigen Versagen der verformten Stauchprobe führen.  
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Bild 3.29: Bildung von Scherbändern in einer bei Raumtemperatur dynamisch gestauchten 
Druckprobe aus der Ti-Legierung TiAl6V4 
 
In Bild 3.30 sind Längsschliffe einer nach dynamischer Beanspruchung bei einer 
Versuchstemperatur von 200°C und bis zu einem Nenn-Stauchgrad von 25% verformten 
Stauchprobe aus der Mg-Legierung AZ80. Das Material versagt entlang einer Scherfläche, die 
eine ausgeprägte Verformungskonzentration zeigen. In diesen adiabatischen Scherbändern 
kommt es aufgrund sehr hoher lokaler Verformungen zu einer starken Temperaturerhöhung, 
die dazu führt, dass es in dem Material in diesen Zonen zu Gefügeumwandlungen kommen 
kann.  
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Bild 3.30: Bildung von Scherbändern in einer bei einer Temperatur von 200°C dynamisch 
gestauchten Druckproben aus der Mg-Legierung AZ80 
 
3.4.2 Zugproben 
In Bild 3.31 sind Längsschliffbilder von quasistatisch und dynamisch bei Raumtemperatur 
verformten und gebrochenen Zugproben aus AA7075 abgebildet.  
AA7075
= 20°Cϑ-1= 0.001s , = 27%Aε? -1= 2260s , = 24%Aε?
 
Bild 3.31: Quasistatisch und dynamisch verformte Zugproben aus AA7075 (20°C) 
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Es ist zunächst deutlich erkennbar, dass AA7075 unter Zugbeanspruchung in beiden Fällen 
durch duktilen Bruch versagt, wobei sich der Bruchmodus nicht ändert. Dabei liegt der 
Bruchausgangsort immer in der Probenmitte (Symmetrieachse), aus der der Bruch unter 
einem Winkel von etwa 45° zum Rand hin wächst und zum totalen Versagen der Zugprobe 
führt. Die Detailaufnahmen der beiden Zugproben zeigen einen geschädigten Bereich sehr 
nah am Hauptriss, wobei eine sukzessive strukturelle Schädigung während des 
Umformprozesses feststellbar ist.  
 
Dem Bruch voraus geht eine Werkstoffschädigung, die das Entstehen von Hohlräumen, deren 
Wachstum und schließliche Vereinigung zu einem Makroriss umfasst. Poren bilden sich an 
Partikeln durch Materialablösung der Matrix vom Teilchen und Hohlraumöffnung aufgrund 
der plastischen Verformung. Durch weitere plastische Verformung werden die Poren in 
Fließrichtung des Werkstoffs gestreckt, so dass der Abstand zwischen den einzelnen Poren 
sowohl in axialer als auch in lateraler Richtung wegen der Einschnürung kleiner wird und ein 
Zusammenschluss dieser Mikrorisse zu einem Makroriss vonstatten geht. Ein Bruch der 
eingeschlossenen Partikeln ist hier auch erkennbar.  
 
Bild 3.32 zeigt Einschlüsse im Ausgangsgefüge (Lieferzustand) von AA7075, die während 
des Herstellungsprozesses dieser Legierungen entstanden sind. Sie sind in den meisten Fällen 
härter und spröder als die Matrix und unterbrechen örtlich den Kraftschluss im Werkstoff. 
Diese Einschlüsse, die wie innere Kerben wirken, bewirken eine Spannungsüberhöhung, die 
zu einer Ablösung der Matrix vom Teilchen führt.  
 
 
Bild 3.32: Nachweis von Einschlüssen im Gefüge von AA7075-T7351 in Lieferzustand  
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Bild 3.33 zeigt Längsschliffaufnahmen von bei erhöhter Temperatur (200°C) verformten 
gebrochenen Zugproben aus AA7075. Man erkennt am den Hauptriss umgebenden Bereich, 
dass Rissbildung hier auch unter Beteiligung von Poren und Partikeln stattgefunden hat. 
AA7075
= 200°Cϑ-1= 0.001s , = 37%Aε? -1= 10s , = 29%Aε?
 
Bild 3.33: Verformte Zugproben aus AA7075 bei unterschiedlichen Geschwindigkeiten 
(200°C) 
 
Bild 3.34 bis Bild 3.37 zeigen Längsschliffaufnahmen von bei unterschiedlichen 
Versuchstemperaturen (20 und 200°C) verformten glatten Zugproben aus TiAl6V4 und AZ80 
unter quasistatischer und dynamischer Beanspruchung. Beide Werkstoffe versagen unter 
Zugbeanspruchung durch duktilen Bruch, wobei sich der Bruchmodus wie bei AA7075 nicht 
ändert. Die Detailaufnahmen der Zugproben aus TiAl6V4 zeigen einen geschädigten Bereich 
sehr nah am Hauptriss. Dabei ist erkennbar, dass das Versagen der Ti-Legierung TiAl6V4 
ebenfalls eindeutig auf Werkstoffschädigung in Form von Rissen basiert, welche ihren 
Ursprung in der Entstehung von runden Poren haben (Hauptriss mit welligen Oberflächen).  
 
Die Mg-Legierung AZ80 zeigt unter Zugbeanspruchungen einen anderen Versagens-
mechanismus und zwar hauptsächlich durch die Entstehung und den Zusammenschluss von 
transkristallinen Mikrorissen, die durch das Abgleiten im Korn entstehen.  
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Bei Raumtemperatur und quasistatischer Beanspruchung (Bild 3.36, unten links) ist eine 
Werkstoffschädigung in Form von Rissen in der Mitte der Zugprobe aus AZ80 erkennbar. Bei 
den dynamischen Versuchen bei 20 und 200°C ist jedoch eine Rissinitiierung vom Rand der 
Probe deutlich feststellbar (Bild 3.36 und Bild 3.37, unten rechts).  
 
Bei der quasistatischen Beanspruchung, ist eine deutliche Zunahme der Einschnürung mit 
steigender Temperatur erkennbar. Bei dynamischer Prüfung wirkt die hohe 
Verformungsgeschwindigkeit stabilisierend, und die Proben schnüren dadurch weniger ein. 
Ebenfalls erkennbar sind die bei erhöhter Temperatur durch Verformung entstandenen 
Zwillinge, die quer zu den scherbandähnlichen Werkstoffschädigungen verlaufen (Bild 3.37, 
unten links).  
 
Während die glatten Zugproben aus TiAl6V4 im Zugversuch bei den unterschiedlichen 
Temperaturen und Dehngeschwindigkeiten vor dem Bruch einschnüren, zeigen die aus AZ80 
nur unter quasi-statischer Beanspruchung bei höheren Temperaturen eine Einschnürung.  
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TiAl6V4
= 20°Cϑ-1= 0.001s , = 33%Aε? -1= 3000s , = 26%Aε?
 
Bild 3.34: quasistatisch und dynamisch verformte glatte Zugproben aus TiAl6V4 (20°C) 
 TiAl6V4
= 200°Cϑ-1= 0.001s , = 37%Aε? -1= 3000s , = 32%Aε?
 
Bild 3.35: quasistatisch und dynamisch verformte glatte Zugproben aus TiAl6V4 (200°C) 
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  AZ80
= 20°Cϑ-1= 0.001s , = 18%Aε? -1= 2500s , = 10%Aε?
 
Bild 3.36: quasistatisch und dynamisch verformte glatte Zugproben aus AZ80 (20°C) 
  AZ80
= 200°Cϑ-1= 0.001s , = 37%Aε? -1= 2500s , = 18%Aε?
 
Bild 3.37: quasistatisch und dynamisch verformte glatte Zugproben aus AZ80 (200°C) 
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4 Einfluss der Geschwindigkeit und Temperatur auf die 
Versagensgrenze 
4.1 Druckbeanspruchung 
Um den Einfluss der Belastungsgeschwindigkeit und der Temperatur auf die Verformung 
beim Bruch der geprüften Werkstoffe unter Druckbeanspruchung genauer zu untersuchen, 
wurde der Nenn-Bruch-Stauchgrad (in [%]) über der Stauchgeschwindigkeit (in [s-1]) für 
unterschiedliche Temperaturen aufgetragen (Bild 4.1). Bei dieser Abhängigkeit wurde mit 
Nenngrößen gearbeitet, um den aus der Kraft-Dehnungs-Kurve ermittelten Stauchgrad mit 
dem an der verformten Druckprobe gemessenen direkt vergleichen und überprüfen zu können. 
Bei 20°C zeigt der Stauchgrad beim Bruch von AA7075 wegen des stabilisierenden Effekts 
der Geschwindigkeitsempfindlichkeit des Materials einen flachen Anstieg im 
Geschwindigkeitsbereich 3 1 110 s 1s− − −≤ ε ≤? . Bei dynamischer Beanspruchung über 1000 s-1 
wird der Anstieg des Bruch-Stauchgrads mit zunehmender Stauchrate steiler, und es werden 
höhere Werte erreicht.  
 
Die Mg-Legierung AZ80 zeigt bei RT eine ähnliche Geschwindigkeitsabhängigkeit wie die 
Al-Legierung AA7075. Im quasistatischen Bereich steigt bei einer Geschwindigkeit von 10-3s-
1 der Stauchgrad beim Bruch mit zunehmender Temperatur kontinuierlich an und bei 
Temperaturen größer als 200°C ist bis zu einem Stauchgrad von ca. 80% kein Bruch mehr 
erkennbar. Das gleiche gilt für Temperaturen über 250°C und Geschwindigkeiten zwischen 
10-2 s-1 und 10-1 s-1. Mit steigender Temperatur verschiebt sich die Stauchgeschwindigkeit, ab 
der bis zu einer Verformung von 80% kein Bruch mehr auftritt, zu höheren 
Umformgeschwindigkeitswerten. Innerhalb der Impact-Versuche wird die 
Geschwindigkeitsabhängigkeit des Stauchgrads beim Bruch von AZ80 mit zunehmender 
Temperatur steiler. Dies ist auf die mit erhöhter Temperatur steigende 
Geschwindigkeitsempfindlichkeit ( ln / ln = /∂ σ ∂ ε ηε σ? ? ) zurückzuführen.  
 
Im Fall der Ti-Legierung ist bei einer Temperatur von ϑ = 450°C und einer 
Stauchgeschwindigkeit von 10-3 s-1 kein Bruch bis 80% Nenn-Stauchgrad feststellbar. Bei 
Umformgeschwindigkeiten von 10-3 s-1 bis zu 1 s-1 steigt der Bruch-Stauchgrad kontinuierlich 
an, wobei sich bei etwa 10 s-1 ein lokales Minimum ausbildet. Bei dynamischer Verformung 
(>1000 s-1) zeigt sich zunächst ein lokales Maximum. Bei weiterer Steigerung der Stauchrate 
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sinkt der Stauchgrad beim Bruch im Gegensatz zu AA7075 und AZ 80 dann kontinuierlich 
ab. Ursache dafür kann in den unterschiedlichen physikalischen, mechanischen und 
thermischen Werkstoffeigenschaften liegen.  
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Bild 4.1: Einfluss der Umformgeschwindigkeit und Temperatur auf den Bruch-Stauchgrad für 
AA7075, AZ80 und TiAl6V4 
 
Deshalb ist es sinnvoll, die Materialeinflussgrößen der geprüften Werkstoffe miteinander zu 
vergleichen (siehe Tabelle 3.4). Daraus geht hervor, dass die Ti-Legierung TiAl6V4 eine 
wesentlich niedrigere Temperaturleitfähigkeit als z.B. die Mg-Legierung AZ80 
( AZ80 TiAl6V414χ ≈ ⋅χ ) besitzt. Darüber hinaus hat TiAl6V4 eine höhere 
Geschwindigkeitsempfindlichkeit als AZ80 ( 6≈ ⋅TiAl6V4 AZ80η η ).  
 
Während sich bei quasistatischer Beanspruchung der Werkstoff bis zum Bruch gleichmäßig 
verformt, kann bei dynamischer Beanspruchung nach bestimmter Verformung eine Instabilität 
auftreten, die zu einer ungleichmäßigen Verformungsverteilung (Lokalisierung und 
Scherband) führt. Diese Verformungskonzentration kann durch Imperfektionen entstehen. So 
wird an einer schwachen Stelle die Fließgrenze früher überschritten, so dass sich das Material 
an dieser Stelle stärker als in den anderen Probenbereichen verformt. Durch die schnelle 
Verformung kann die entstehende Umformwärme nicht abgeführt werden, wodurch sich 
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verformte Probenbereiche erwärmen und die Fließspannung in diesen Bereichen absinkt. 
Dadurch wird eine weitere Lokalisierung der Verformung begünstigt. Im Gegensatz dazu 
steigt jedoch die Geschwindigkeitsempfindlichkeit bei noch höheren Geschwindigkeiten und 
damit die lokale Fließspannung des Materials an, so dass andere Probenbereiche zusätzliche 
Verformung erfahren.  
 
Die Mg-Legierung AZ80 und die Al-Legierung AA7075 weisen im Vergleich zur Ti-
Legierung TiAl6V4 eine höhere Temperaturleitfähigkeit auf, so dass sich eine gleichmäßigere 
Temperaturverteilung während der Umformung einstellt. Im Gegensatz dazu besitzt die Ti-
Legierung TiAl6V4 eine wesentlich niedrigere Temperaturleitfähigkeit, so dass 
Temperaturerhöhungen im Scherband begünstigt werden, wodurch die Instabilität gefördert 
wird. Hier überwiegt der destabilisierende Einfluss der Temperatur, zusammen mit der 
niedrigen Wärmeleitfähigkeit und führt so, auch im Hochgeschwindigkeitsbereich, zu einem 
Absinken der Duktilität.  
 
4.2 Zugbeanspruchung 
Bild 4.2 zeigt den Einfluss der Umformgeschwindigkeit und Temperatur auf die 
Bruchdehnung A und Brucheinschnürung Z, die nach der Verformung an den Zugproben aus 
AA7075 gemessen wurden. Bei allen Versuchstemperaturen zeigen die Verläufe der 
Bruchdehnung und Brucheinschnürung in Abhängigkeit von der Dehngeschwindigkeit 
ähnliche Tendenzen. 
 
So nimmt die Bruchdehnung von AA7075 bei Raumtemperatur (20°C) im 
Geschwindigkeitsbereich von 1 10.001s 10s− −≤ ε ≤?  mit steigender Dehnrate ab. Diese 
Abnahme wird mit zunehmender Temperatur steiler und erreicht sein Maximum bei einer 
Temperatur von 300°C im oben genannten Geschwindigkeitsbereich. Bei einer Temperatur 
von 400°C verflacht sich wieder diese Geschwindigkeitsabhängigkeit der Bruchdehnung. Bei 
Hochgeschwindigkeitsbeanspruchung zeigt die Bruchdehnung bei allen hier untersuchten 
Versuchstemperaturen eine Zunahme mit steigender Dehnrate. Das gleiche Verhalten gilt für 
die Brucheinschnürung Z.  
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Bild 4.2: Einfluss der Dehngeschwindigkeit und Temperatur auf die Brucheinschnürung und 
Bruchdehnung bei Zugversuchen an AA7075 
 
In Bild 4.3 ist die Geschwindigkeitsabhängigkeit der Bruchdehnung A von TiAl6V4 und 
AZ80 bei unterschiedlichen Versuchstemperaturen aufgetragen. Bei allen 
Versuchstemperaturen nimmt die globale Bruchdehnung im Geschwindigkeitsbereich von 
1 10.001s 10s− −≤ ε ≤?  mit steigender Dehnrate ab, weil die lokale Bruchdehnung in diesem 
Bereich zurückgeht. Während TiAl6V4 einen Anstieg der Bruchdehnung mit weiterer 
Erhöhung der Belastungsgeschwindigkeit im Bereich von 1 1100s 1000s− −≤ ε ≤? erkennbar, 
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zeigt AZ80 eine Zunahme der Bruchdehnung erst bei 11000s−ε ≥? . Dies ist auf den 
stabilisierenden Einfluss der Geschwindigkeitsempfindlichkeit des Werkstoffs 
zurückzuführen. Wegen der ausgeprägten Instabilität von TiAl6V4 (Schädigung) bei 
dynamischer Beanspruchung zeigt diese Ti-Legierung eine relativ steile Abnahme der 
Bruchdehnung im Hochgeschwindigkeitsbereich.  
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Bild 4.3: Einfluss der Dehngeschwindigkeit und Temperatur auf die Bruchdehnung bei 
Zugversuchen an TiAl6V4 und AZ80 
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5 Konstitutive Beschreibung des Werkstoffverhaltens 
Zur Beschreibung der adiabatischen Fließkurven der untersuchten Werkstoffe bei 
Raumtemperatur wurde das Stoffgesetz nach Gl. 2.19 herangezogen. Eine systematische 
Parameterermittlung dieses Stoffgesetzes wurde in [155] ausführlich dargestellt. Im Fall der 
Ti-Legierung TiAl6V4 liegen die berechneten Spannungswerte im Bereich geringer 
Verformung ε < 0.04  unterhalb der im Experiment ermittelten Werte, die bei entsprechender 
Verformungsgeschwindigkeit ungefähr konstant und gleich der Streckgrenze P0.2R  sind. 
Deshalb wurden die ermittelten Spannungswerte nach Gl. 2.19 durch die Werte von 
P0.2R = 1026+ 0.092ε?  ( P0.2R in MPa und ε?  in s-1) in diesem Bereich für die Beschreibung 
von TiAl6V4 ersetzt. Die ermittelten Parameter sowie ein Vergleich zwischen den 
Versuchsergebnissen (Symbole) und der konstitutiven Beschreibung der dynamischen 
Fließkurven (Linien) sind in Bild 5.1 dargestellt [156].  
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Bild 5.1: Vergleich zwischen experimentell (Symbole) und rechnerisch (Linien) ermittelten 
dynamischen Fließkurven aus dem Stauchversuch an AA7075, AZ80 und TiAl6V4 bei 
unterschiedlichen Geschwindigkeiten (RT) 
 
Ein Vergleich zwischen experimentell (Symbole) und rechnerisch (Linien) ermittelten 
Fließkurven der weiteren hier untersuchten Werkstoffe ist in Bild 5.2 und Bild 5.3 dargestellt.  
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Bild 5.2: Vergleich zwischen experimentell (Symbole) und rechnerisch (Linien) ermittelten 
dynamischen Fließkurven aus dem Stauchversuch an AlMg3 und Al99.5 bei 
unterschiedlichen Geschwindigkeiten (RT) 
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Bild 5.3: Vergleich zwischen experimentell (Symbole) und rechnerisch (Linien) ermittelten 
dynamischen Fließkurven aus dem Stauchversuch an AlMgSi0.5 bei unterschiedlichen 
Geschwindigkeiten (RT) 
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Für eine kontinuierliche Beschreibung des gesamten Geschwindigkeitsbereiches bei einem 
diskreten Stauchgrad wurde die modifizierte Kocks-Vöhringer Gleichung gemäß Gl. 2-21 
verwendet. Der athermische Anteil der Spannung aσ = σ( ,T)ε  wurde aus der 
Temperaturabhängigkeit des E-Moduls abgeleitet. Dabei wurde für AA7075 der Ansatz 
( ) ( )2a 0 0σ (T) = -158 T/T + 339 T/T + 267⋅ ⋅ , für die Mg-Legierung AZ80 a 0σ (T) = 235 -35 T/T⋅  
und für die Ti-Legierung TiAl6V4 a 0σ (T) = 1098 exp(-0.22 T/T )⋅ ⋅  mit aσ  in MPa, T  in K und 
0T =293 K ermittelt. 
 
Die Materialparameter 0σ , p, q, ϕ?  und η sind anhand der Versuchsergebnisse zu bestimmen. 
Der Parameter 0∆G  ergibt sich aus 0 B quasiG kT ln( / )∆ = ε ε? ?  mit der Bezugstemperatur BT , für 
die die Versuchstemperatur von 573 K für AA7075 und AZ80 und eine Temperatur von 473 
K für TiAl6V4 eingesetzt wurde, und mit einer quasistatischen Stauchgeschwindigkeit 
quasiε? von 4 110 s− −  als Bezugsgeschwindigkeit.  
 
In Bild 5.4 sind die Versuchsergebnisse der Stauchversuche (Symbole) bei unterschiedlichen 
Stauchgeschwindigkeiten und Temperaturen im Vergleich zu der rechnerischen Beschreibung 
nach Gl. 2-21 (Linien) dargestellt. Hier lassen sich die Versuchsergebnisse sowohl im Bereich 
des Übergangs von der thermischen Aktivierung zur Dämpfung, als auch im Bereich der 
Dämpfung bei allen Temperaturen relativ gut beschreiben [157].  
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Bild 5.4: Beschreibung (Linien) der Ergebnisse von Stauchversuchen (Symbole) an AA7075, 
AZ80 und TiAl6V4 bei unterschiedlichen Temperaturen und Stauchgeschwindigkeiten mit 
transientem Übergang vom Bereich der thermischen Aktivierung zur Dämpfung.  
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6 FE-Simulation 
Zur Validierung der Stoffgesetze wurden Druck-, Zug- und Scherversuche mit Hilfe der 
Methode der finiten Elemente simuliert. Dabei konnten einerseits der Einfluss der 
Geschwindigkeit und Temperatur auf die lokalen Spannungs- und Verzerrungszustände 
ermittelt und andererseits die für das Versagen kritischen Stellen aufgezeigt werden. Dies 
sollte zur Formulierung eines Versagenskriteriums herangezogen werden.  
 
6.1 Methode der finiten Elemente 
Die Finite-Elemente-Methode (FEM) ist ein mathematisches Verfahren zur numerischen 
Lösungen partieller Differentialgleichungen. Sie ist geeignet zur Behandlung einer Vielzahl 
physikalisch-technischer Aufgabenstellungen. Die FEM überführt das physikalische Problem 
grundsätzlich in ein Variationsproblem, wobei zur Lösung Bereichsansätze verwendet 
werden. Statt der das Problem beschreibenden Differentialgleichung betrachtet man eine 
Funktion, die mit der exakten Lösung des Problems ein Minimum annimmt. Der Vorteil 
dieser Vorgehensweise liegt in der größeren Allgemeinheit des Ansatzes, die 
Variationsformulierungen sind oft durch physikalische Prinzipien vorgegeben. Beispiele sind 
die Kräfte- und Momentengleichgewichtsbedingungen, das Prinzip der virtuellen Arbeit oder 
die Kontinuitätsgleichung. 
 
Der Durchbruch der FE-Methode begann mit dem Aufkommen elektronischer 
Rechenanlagen. Nur mit Hilfe Leistungsfähiger Rechner lassen sich die FEM-Gleichungen 
auch für komplexe Systeme effektiv aufstellen und lösen. Die FEM hat sich bewährt, weil sie 
für fast beliebige Strukturen geeignet und das Verfahren numerisch in vielen Fällen stabil ist.  
Die für die FEM-Rechnung notwendigen Lösungsansätze können mit dem Prinzip der 
virtuellen Arbeit aufgestellt werden. Dabei betrachtet man einen Festkörper, in dem die 
inneren Spannungen σ und die äußeren Kräfte f im Gleichgewicht sind. Eine virtuelle 
Verschiebung δd mit entsprechender Dehnung δε verursacht eine innere Verschiebung δu, 
wobei es mit dem Prinzip der virtuellen Arbeit im quasistatischen Fall gilt:  
 ( )T T T
v
δε σ - δu b dV - δd f = 0∫  Gl. 6.1 
Die FEM führt für die Verschiebung und Dehnung in jedem Element zu 
 δu = Nδd und δε = Bδd , Gl. 6.2 
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wenn N eine geeignete Formfunktion und B die elastische Dehnungsmatrix ist. Daraus folgt 
 ( )T T T T
v
δd B σ - N b dV - δd f = 0∫ . Gl. 6.3 
Das Volumenintegral über dem Festkörper ist die Summe der jeweiligen Elementdehnungen, 
da dieser Ausdruck für alle willkürlichen Werte von δd gilt. 
 T T
v v
B σ dV - N b dV - f = 0∫ ∫  Gl. 6.4 
Da dieser Ausdruck im Fall nichtlinearer Probleme nicht für jeden Schritt der Rechnung 
erfüllt wird, ergibt sich ein Restkraftvektor ψ zu 
 T T
v v
ψ = B σ dV - (f + N b dV) 0≠∫ ∫ . Gl. 6.5 
Für elasto-plastisches Materialverhalten ändert sich ständig die Steifigkeit des Materials. Die 
kontinuierliche Veränderung der Spannungs-Dehnungs-Beziehung ist mit der 
Elastizitätsmatrix Dep gegeben durch 
 epdσ = D dε . Gl. 6.6 
Damit kann die tangentiale Steifigkeits-Matrix KT innerhalb eines Belastungsschritts 
berechnet werden 
 T T
v v
∆ψ = B ∆σ dV - (∆f + N ∆b dV)∫ ∫ . Gl. 6.7 
Einsetzen von Gl. 6.6 in Gl. 6.7 liefert schließlich 
 TT
v
∆ψ = K  dε - (∆f + N ∆b dV)∫ , Gl. 6.8 
mit 
 TT ep
v
K = B D B dV∫ . Gl. 6.9 
Bei dynamischer Beanspruchung spielen zwei Einflussgrößen eine entscheidende Rolle und 
zwar die Zeit und die Massenträgheit [158]. Für einen bestimmten Zeitschritt kann unter 
Berücksichtigung der Massenträgheit das dynamische Gleichgewicht des betrachteten 
Kontinuums ebenso wie im quasistatischen Fall mit Hilfe der Methode der virtuellen Arbeit 
beschrieben werden. 
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 ( ) ( ) ( )T T
v v
δu f - ρu dV + δε σ dV = 0∫ ∫??  Gl. 6.10 
Darin ist f der Vektor der äußeren Körperkräfte. u und ε sind die Verschiebungen und 
Dehnungen, die mit geeigneten Formfunktionen N und Dehnungs-Verschiebungs-
Beziehungen B durch die Verschiebung von j Knoten pro Element ausgedrückt werden [159]: 
 
j j
i i i i
i=1 i=1
u = N u und δu = N δu∑ ∑ , Gl. 6.11 
 
j j
i i i i
i=1 i=1
ε = B u und δε = B δu∑ ∑ . Gl. 6.12 
Somit ergibt sich für jeden Knoten i das Gesamtsystem zu 
 I T AF + F + F = 0 , Gl. 6.13 
wobei FI der Vektor der inneren Widerstandskräfte 
 TI iF = B σ dV∫ , Gl. 6.14 
FT der Vektor der Trägheitskräfte 
 
j
T
T i j j
k=1
F = N  ρ N  dVu∑∫ ??  Gl. 6.15 
und FA der Vektor der äußeren Kräfte 
 TI iF = N f dV∫  Gl. 6.16 
ist. Hierbei wurde die Materialdämpfung vernachlässigt. Formfunktionen für verschiedene 
Elementtypen und die lineare Dehnungs-Verschiebungs-Matrix können [159] entnommen, die 
notwendigen Integrationen numerisch mit der Gauss-Legendre-Integrationsregel [160] 
durchgeführt werden. 
 
Die räumlich diskretisierte Bewegungsgleichung Gl. 6.13 lässt sich als 
Differentialgleichungssystem darstellen, wobei zum Zeitpunkt tn gilt: 
 n nMu + P = f?? , Gl. 6.17 
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mit der Massenmatrix des Systems M, den inneren Widerstandskräften Pn und den äußeren 
Knotenkräften fn. Die explizite Zeitschrittprozedur mit der Methode der zentralen Differenzen 
liefert die Knotenbeschleunigung zu 
 ( )n n+1 n n-121u = u - 2u + u∆t?? . Gl. 6.18 
Die Verschiebungen des nächsten Zeitschritts ergeben sich dann aus den Verschiebungen der 
beiden vorherigen Zeitschritte 
 ( )-1 2n+1 n-1 n n n-1u = M f - p ∆t + 2Mu - Mu⎡ ⎤⎣ ⎦ . Gl. 6.19 
Wenn die Massenmatrix M diagonalisiert wird, dann gewinnt das explizite 
Zeitschrittverfahren an Effektivität, da dann die skalaren Einzelgleichungen (Gl. 6.19) 
entkoppelt sind und kein großes Gleichungssystem gelöst werden muss. Dies führt jedoch 
dazu, dass die explizite Methode nur bedingt stabil ist, so dass die Zeitschrittgröße ∆t kleiner 
sein muss als die Zeit, die eine elastische Welle benötigt, um den kleinsten im Modell 
vorkommenden Abstand zwischen zwei benachbarten Knoten ∆lmin zurückzulegen. Die 
kritische minimal Zeitschrittgröße ∆tkrit ist demnach 
 minkrit
el,max
∆l∆t = γ
c
, Gl. 6.20 
wobei γ eine vom Elementtyp abhängige Größe ist [161]. Die elastische Geschwindigkeit 
longitudinaler Wellen cel lässt sich in ausgedehnten Körpern beschreiben durch [162] 
 el
E(1- ν)c =
ρ(1+ ν)(1- 2ν)
. Gl. 6.21 
 
6.2 FE-Modell  
Die Simulationen wurden mit dem kommerziellen FE-Programm Abaqus (Standard / Explicit) 
durchgeführt. Bild 6.1 zeigt die FE-Modellierung für die Simulation des jeweiligen 
Versuchstyps dargestellt. Da es sich um zylindrische Proben handelt, sind in der FE-
Rechnung rotationssymmetrische Halbproben idealisiert worden.  
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Bild 6.1: FE-Modellierung für die Simulation des Druck-, Zug- und Scherversuchs 
 
Die quasistatische Rechnung wurde dabei mit ABAQUS/Standard, die dynamische Rechnung 
mit ABAQUS/Explicit durchgeführt. Die Simulationen wurden 2D unter Ausnutzung der 
Symmetrie der Zugprobe mit Hilfe rotationssymmetrischer 4-Knoten-Elemente von Typ 
CAX4R durchgeführt. Die Belastung kann in Form einer Weg-Zeit-Funktion oder einer 
Verschiebungsgeschwindigkeit aufgebracht werden. Als eine Randbedingung wurde in der 
Rechnung die Reibung zwischen den Kontaktflächen von Probe und Stempel vereinfacht als 
Coulombsche Reibung mit einem Reibungskoeffizienten von µ = 0.1 berücksichtigt.  
 
Um in der dynamischen FE-Simulation Reflexionen der induzierten mechanischen Welle aus 
dem Output-Bar zu vermeiden, wurde der Ausgangsstab des Split-Hopkinson-Bars durch 
infinite Elemente simuliert. In der Versuchsanordnung ist der Ausgangsstab so lang gewählt, 
dass auch im Experiment keine Wellenreflexionen vom Output-Bar während der 
Versuchsdauer in der Probe auftreten.  
 
Die Simulation wurde solange fortgesetzt, bis die globale Verformung der simulierten Probe 
dem im Experiment ermittelten globalen Verformungsgrad beim Bruch entspricht. Zu diesem 
Zeitpunkt wurde die Simulation abgebrochen und die lokalen Verformungen und Spannungen 
ermittelt. Das Materialverhalten, das in der Simulation zum Tragen kommt, wurde mit dem 
Materialgesetz nach Gl. 2.19 beschrieben. In Tabelle 6.1 und Tabelle 6.2 sind die 
Materialparameter der untersuchten Werkstoffe noch einmal zusammengefasst.  
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Tabelle 6.1: Stoffparameter (Druck) 
Druck              AA7075                AZ80             TiAl6V4 
Materialparameter quasistatisch dynamisch quasistatisch dynamisch quasistatisch dynamisch
K [MPa] 958 960 670 750 2166 4500 
B 0.01 0.01 0.005 0 0.2 0.01 
n 0.171 0.18 0.27 0.3 0.48 0.65 
η [MPa·s] 0 0.02 0 0.025 0 0.2 
a [MPa-1] 0 0.00115 0 0.00166 0 0.00059 
 
Tabelle 6.2: Stoffparameter (Zug) 
Zug              AA7075                AZ80             TiAl6V4 
Materialparameter quasistatisch dynamisch quasistatisch dynamisch quasistatisch dynamisch
K [MPa] 718 1081 560 570 1221 2900 
B 0.0085 0 0.004 0 0 0 
n 0.145 0.12 0.153 0.0783 0.0174 0.175 
η [MPa·s] 0 0.02 0 0.025 0 0.2 
a [MPa-1] 0 0.00115 0 0.00166 0 0.00059 
 
Die Materialparameter für quasistatische Druck- bzw. Zugbeanspruchung (siehe Tabelle 6.1 
und Tabelle 6.2) gelten für Raumtemperatur (20°C). Für die Simulation des quasistatischen 
Zugversuches an gekerbten Zugproben bei 200°C wurden für AZ80 die Materialparameter  
K = 377 MPa, B = 0, n = 0.093 und für TiAl6V4 K = 1164 MPa, B = 0, n = 0.054 ermittelt. 
Der Unterschied zwischen den ermittelten Fließkurven aus dem Druck- und Zugversuch ist 
auf die kinematische Verfestigung während des Herstellungsprozesses der gelieferten 
Prüfwerkstoffe zurückzuführen. Zur Simulation der Scherversuche wurden die Fließkurven 
aus dem Druckversuch herangezogen.  
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6.3 Ergebnisse der FE-Rechnung  
 
6.3.1 Druckversuch 
• FE-Simulation ohne Imperfektion 
Mit Hilfe der FE-Simulation des Druckversuchs konnten die für das Versagen kritischen 
Stellen aufgezeigt werden. Außerdem zeigten die FE-Simulationen genau die in den 
quasistatischen und dynamischen Experimenten festgestellten Bruchmodi (Bilder 6.2b und f), 
die aus dem unterschiedlichen Materialverhalten resultieren.  
Während die quasistatische isotherme Fließkurve ( -1= 0.001sε? ) kontinuierlich mit der 
Stauchung ansteigt (Bild 6.2a), fällt die dynamisch adiabatische Fließkurve ( -1= 5000sε? ) 
aufgrund der nicht abgeführten Wärme im Bereich höherer plastischer Verformung nach 
überschreiten eines Spannungsmaximums deutlich ab (Bild 6.2e). Die plastische Verformung 
zum Zeitpunkt des Bruchs zeigt im quasistatischen Fall die Entstehung einer symmetrischen 
Verformungsverteilung mit zwei von den Eckpunkten ausgehenden Druckkegeln an der Ober- 
und Unterseite der Probe (Bild 6.2c).  
 
Sowohl die Vergleichsdehnung als auch die Vergleichsspannung nach Mises sind hierbei in 
einem großen Bereich näherungsweise maximal. Bereiche der Dehnungsmaxima weisen 
aufgrund des kontinuierlichen Anstieges der Fließkurve auf Spannungsmaxima hin (Bild 
6.2d). Das Verhältnis von maximaler zu globaler Verformung Br Brˆ(ε /ε )  erreicht in diesem 
Fall einen Wert von 1.36.  
 
Im dynamischen Fall kommt es zu einer unsymmetrischen Verformungsverteilung. Der untere 
Druckkegel ist stärker ausgeprägt als der obere und nach oben verschoben. Dabei bilden sich 
Verformungskonzentrationen in einem schmalen Bereich entlang des unteren Druckkegels. 
Wegen dieser Verformungslokalisierung steigt der Quotient Br Brˆ(ε /ε )  in diesem Fall auf 1.61. 
Aufgrund des Spannungsmaximums der Fließkurve und deren Abfall mit weiterer 
Verformung weist dieser Bereich maximaler Verformung (Bild 6.2g) eine minimale 
Spannung auf (Bild 6.2k).  
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Bild 6.2: Vergleich zwischen Versuch und FE-Simulation (AA7075, 20°C) 
 
• FE-Simulation mit Imperfektion 
Um die FE-Simulation den experimentellen Randbedingungen sowie den 
Werkstoffgegebenheiten anzupassen und somit die lokalen Spannungs- und Dehnungsfelder 
in der verformten Probe genauer zu ermitteln, wurden quasistatische und dynamische 
Stauchversuche an AA7075 bei Raumtemperatur mit angepassten Randbedingungen 
simuliert. Dazu wurden stochastische Festigkeitsabweichungen, wie sie auch im realen 
Werkstoff vorkommen können, in der Simulation berücksichtigt. An den einzelnen Elementen 
wurde der Festigkeitsparameter K im Stoffgesetz (Gl. 2.18) durch Superposition eines 
Zufallswertes in der Höhe von ±2% stochastisch verändert.  
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Bild 6.3 zeigt die simulierte Verteilung der Vergleichsspannung sowie der 
Vergleichsverformung nach Mises für die quasistatische und dynamische Beanspruchung. 
Wie bei der Simulation ohne Imperfektion ist auch hier das mit der Umformgeschwindigkeit 
veränderliche Bruchverhalten von AA7075 erkennbar. Aufgrund der in Materialeigenschaft 
implementierten Imperfektion ist der Bereich minimaler Spannung (maximaler Verformung) 
im dynamischen Fall schmaler und konzentrierter als ohne Imperfektion. Die maximale 
plastische lokale Vergleichsverformung hat bei einer Stauchgeschwindigkeit von 5000 s-1 
einen Wert von Brˆ 1.47ε =  (als lokale Versagensgröße).  
vσ
Br Brˆ0.24, 0.32ε = ε =
quasistatisch dynamisch
vε
vσ
vε
Br Brˆ0.75, 1.47ε = ε =
 
Bild 6.3: FE-Simulation des Druckversuchs mit Berücksichtigung von 
Werkstoffimperfektionen (AA7075, 20°C) 
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6.3.2 Zugversuch 
Die Ergebnisse der FE-Simulation der quasistatischen ( -1= 0.001sε? ) und dynamischen 
( -1= 4000sε? ) Zugversuche an glatten Zugproben aus TiAl6V4 bei Raumtemperatur sind in 
Bild 6.4 abgebildet. Dargestellt ist dort die Verteilung der Vergleichsdehnung (nach Mises) in 
der verformten Zugprobe zur aus dem Experiment ermittelten Zeit des Bruchs. Sowohl bei 
quasistatischer als auch bei dynamischer Zugbeanspruchung zeigen die FE-Simulationen die 
maximale Verformung (maximale Vergleichsdehnung) in der Probenmitte, wo der Bruch 
beginnt. Damit bestätigt die FE-Rechnung die metallographischen Untersuchungen, nach 
denen das Versagen von der Mitte der verformten glatten Zugproben ausgeht. Obwohl die 
Schädigung im Stoffgesetz nicht berücksichtigt wurde, schnüren die simulierten Zugproben 
aus TiAl6V4 ein, was in den Experimenten auch der Fall war.  
vεvε
max
min
quasistatisch dynamisch
 
Bild 6.4: Vergleich zwischen Versuch und FE-Simulation (TiAl6V4, 20°C) 
 
Bild 6.5 zeigt die Verteilung der Vergleichsspannung (nach Mises) aus der FE-Simulation des 
quasistatischen Zugversuchs an unterschiedlich gekerbten Zugproben (TiAl6V4, 20°C) kurz 
vor dem Bruch. Dabei ist deutlich erkennbar, dass bei der sehr scharf gekerbten Zugprobe  
(r = 0.02 mm) die maximale Vergleichsspannung und somit die maximale Verformung im 
Kerbgrund liegt. Mit steigendem Kerbradius verlagert sich dieses Maximus zur 
Symmetrieachse der Zugprobe (Probenmitte). Dies bedeutet, dass der Riss bei der sehr scharf 
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gekerbten Zugprobe vom Kerbgrund und bei der unscharf gekerbten Zugprobe (r = 1.2 mm) 
eher von der Probenmitte ausgeht. Die Kameraaufnahmen der bis kurz vor dem Bruch 
verformten Kerbstäbe zeigen einen Riss im Kerbgrund der sehr scharf gekerbten Probe  
(r = 0.02 mm) und keinen auf der Oberfläche der Zugprobe mit r = 1.2 mm, was die FE-
Simulationen bestätigen.  
 
vσvσvσvσ max
minr=0.02 mm r=0.40 mm r=0.80 mm r=1.20 mm
 
Bild 6.5: FE-Rechnung des quasistatischen Zugversuchs an unterschiedlich gekerbten 
Zugproben (TiAl6V4, 20°C) 
 
Ein weiteres Ziel der FE-Simulation des Zugversuchs an unterschiedlich gekerbten 
Zugproben ist die Ermittlung des Spannungsmehrachsigkeitseinflusses auf die 
Versagensgrenze. Daher wurde aus der FE-Simulation die lokale plastische 
Vergleichsdehnung vε  und der korrespondierende lokale Mehrachsigkeitsgrad, der sich aus 
dem Verhältnis der Mittel- zur Vergleichsspannung m v( / )σ σ  ergibt, entlang des engsten 
Radius ermittelt. Als kritisch für die Initiierung eines duktilen Bruchs wird nur der engste 
Querschnitt der Kerbstäbe angesehen.  
 
In Bild 6.6 und Bild 6.7 ist die mit Hilfe der FE-Rechnungen ermittelte Entwicklung des 
lokalen Mehrachsigkeitsgrads und der lokalen plastischen Vergleichsdehnung mit der 
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globalen Probenverlängerung im engsten Probenquerschnitt für zwei unterschiedlich gekerbte 
Zugproben gegenübergestellt. Dargestellt sind die Ergebnisse der FE-Simulation der 
quasistatischen und dynamischen Zugversuche an der Ti-Legierung TiAl6V4 bei 
Raumtemperatur.  
 
Die maximal erreichte Spannungsmehrachsigkeit sinkt mit steigendem Kerbradius. Außerdem 
weist die lokale plastische Verformung bei den gekerbten Proben im Bereich des Kerbgrunds 
ein Maximum und an der Probenachse ein Minimum auf, während im ungekerbten Zugstab an 
der Probenachse die maximale und am Außenradius die minimale plastische 
Vergleichsdehnung vorliegt. Mit steigendem Kerbradius sinkt die maximale plastische 
Verformung in der Nähe des Kerbgrunds und steigt vor der Symmetrieachse. 
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Bild 6.6: Entwicklung des lokalen Mehrachsigkeitsgrads und der lokalen plastischen 
Vergleichsdehnung mit der globalen Probenverlängerung aus der FE-Simulation des 
quasistatischen Zugversuchs an gekerbten Zugproben (TiAl6V4, v = 0.06 mm/min, 20°C) 
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Bild 6.7: Entwicklung des lokalen Mehrachsigkeitsgrads und der lokalen plastischen 
Vergleichsdehnung mit der globalen Probenverlängerung aus der FE-Simulation des 
dynamischen Zugversuchs an gekerbten Zugproben (TiAl6V4, v = 16 m/s, 20°C) 
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6.3.3 Scherversuch 
Zur Simulation der Verformungslokalisierung im Werkstoff bei höchsten 
Umformgeschwindigkeiten wurden quasistatische ( 10.0173s−γ =? ) und dynamische 
( 1116000s−γ =? ) Scherversuche an Hutproben aus AZ80 mit der FEM gerechnet.  
 
Bild 6.8 zeigt Längsschliffe von quasistatisch und dynamisch verformten Hutproben sowie 
das entsprechende Ergebnis der numerischen Simulation (Verteilung der Scherspannung und 
plastischen Scherung im Scherbereich). Es ist zunächst deutlich erkennbar, dass bei der Mg-
Legierung AZ80 unter Scherbeanspruchung in beiden Fällen durch duktilen Bruch versagt, 
wobei sich Verformungskonzentration bei dynamischer Belastung bilden (Bild 6.8b, f). Aus 
der quasistatischen Simulation ist eine relativ breitere diffuse Scherverformung entlang der 
Bruchzone erkennbar. Dagegen lokalisiert sich die Verformung im dynamischen Fall wegen 
der adiabatischen Entfestigung des verformten Werkstoffs und hohe Scherungswerte sind 
erreicht worden, was mit dem Experiment übereinstimmt [163].  
1
plastisch116000 s , 2.0
−γ = γ =?1 plastisch0.0173s , 1.7−γ = γ =?
[Pa]τ [ ]γ − [ ]γ −[Pa]τ
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Bild 6.8: Verformungslokalisierung bei Hochgeschwindigkeitsbeanspruchung (AZ80, 20°C) 
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7  Versagensmodellierung bei Impact-Beanspruchungen 
 
7.1 Versagensmodellierung von AA7075 unter dynamischer Druck-
beanspruchung 
 
• Theorie der Imperfektion 
Der Einfluss der Materialparameter und der Umformbedingungen auf das 
Scherbruchverhalten, wie es im Druckversuch bei AA7075 auftritt, kann mit Hilfe der 
Theorie der Imperfektionen untersucht werden [164]. Dabei betrachtet man ein auf Schub 
beanspruchtes Element, das eine lokale Festigkeitsabweichung über der Höhe (z.B. aufgrund 
inhomogener Ausscheidungsverteilung) aufweist. Das Materialverhalten von AA7075 unter 
Schubbeanspruchung kann aus den für Druckbeanspruchung ermittelten Stoffgesetzen 
abgeleitet werden, wenn γ = 3 ε⋅  und τ = σ/ 3  gesetzt wird. Hier ergeben sich die 
Umrechnungsformeln n+1γK = K/( 3) , γB = 3 B⋅ , γn = n , γη = η/3 und γa = a  für die 
Materialparameter von AA7075 unter Schubbelastung.  
 
Die Kraft ist für jeden Querschnitt entlang des Elements gleich, so dass sich die Scherung an 
jedem beliebigen Durchmesser aus der numerischen Lösung der Beziehung 
 
( ) ( )n nr r,0 0 0
n n
r r,0 0 0 0
K (h ) B K (h )· B
1 a K (h )(B ) dt 1 a K (h )· (B ) dt
γ γ
γ γ
γ γ γ γ γ γ
γ γ γ γ γ γ γ γ
+ γ + η γ + γ + η γ=⎡ ⎤ ⎡ ⎤+ + γ + η γ γ + + γ + η γ γ⎣ ⎦ ⎣ ⎦∫ ∫
? ?
? ? ? ?  Gl. 7.1 
ergibt; darin sind 0γ  und 0γ?  die Scherung und Schergeschwindigkeit im schwächsten 
Querschnitt (die relative Höhe hr = h/h0). Für geringer verformte Probenbereiche muss nach 
Erreichen der maximalen Last eine elastische Entlastung berücksichtigt werden. Die globale 
Scherung des Elements ergibt sich aus der Integration der lokalen Scherung über die gesamte 
Elementhöhe, so dass der Zusammenhang zwischen Kraft und Scherung ermittelt werden 
kann. Im quasistatischen Fall kann die lokale Scherung direkt aus der Lösung des 
Kräftegleichgewichts ermittelt und daraus die globale Scherung berechnet werden. 
Abbruchbedingung für die Rechnung war eine lokale Versagensgröße lokal 2.5γ =  (entspricht 
Brˆ 1.47ε =  aus der FE-Simulation mit Imperfektion).  
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In Bild 7.1 sind die Ergebnisse der quasistatischen und dynamischen Rechnung für ein 
Element mit einer maximalen Festigkeitsabweichung von ±2% dargestellt. Aufgetragen ist die 
Entwicklung der lokalen Scherung über der relativen Elementhöhe mit steigender globaler 
Verformung. Im quasistatischen Fall hat die Festigkeitsabweichung nur einen sehr geringen 
Einfluss. Die Festigkeitsabweichung über der Elementhöhe führt nur zu kleinen 
Abweichungen in der lokalen Scherung. Das gesamte Element verformt sich kontinuierlich 
während der gesamten Belastung.  
Im dynamischen (adiabatischen) Fall hingegen führt die geringe Festigkeitsabweichung zu 
einer deutlichen Verformungskonzentration im schwächsten Querschnitt. Zunächst ist die 
Abweichung der lokalen Scherung nur sehr gering. Im Bereich höherer lokaler Scherungen 
hingegen konzentriert sich die Verformung mit weiterer Belastung immer stärker auf den 
schwächsten Querschnitt, weiter außen liegende Bereiche erfahren keine zusätzlichen 
Verformungen. 
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Bild 7.1: Nachweis von Verformungskonzentration bei dynamischer Beanspruchung 
(AA7075) 
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Neben der Rechnung mit diesem einfachen analytischen Modell sind Rechnungen mit Hilfe 
der FEM (ABAQUS/Explicit) durchgeführt worden, bei denen die Ausbreitung und Reflexion 
von mechanischen Wellen sowie der Einfluss der Trägheitskräfte während der 
Hochgeschwindigkeitsumformung berücksichtigt werden. Dafür wurde der gleiche einfache 
Scherversuch herangezogen. Die Scherprobe wurde an der unteren Seite befestigt und an der 
oberen mit einer konstanten Schergeschwindigkeit beaufschlagt. Der Einfachheit halber 
wurde hier die Imperfektion nicht in die Festigkeit sondern in die Geometrie der Scherprobe 
implementiert. Dazu wurde die Dicke der Scherprobe mit einer Parabelfunktion (maximale 
Abweichung von ±2%) festgelegt. Die Materialparameter nγ, aγ·Kγ und ηγ/Kγ von Gl. 2.19 und 
deren Variationen sowie das Abbruchkriterium bei einer lokalen wahren Scherung von 2.5 
sind dieselben wie in der analytischen Rechnung. Der Einfluss der globalen 
Schergeschwindigkeit auf die globale Scherung beim Bruch ist für beide Rechenverfahren in 
Bild 7.2 dargestellt. Die durchgezogenen und gestrichelten Linien stellen die Ergebnisse der 
analytischen Rechnung bzw. der FE-Simulation dar.  
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Bild 7.2: Einfluss der Materialparameter auf die Abhängigkeit der globalen Scherung von der 
globalen Schergeschwindigkeit ( lokal 2.5γ = ) 
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Hier ist eine Zunahme der globalen plastischen Scherung beim Bruch mit steigender 
Schergeschwindigkeit feststellbar. Bei dynamischer Belastung von AA7075 bilden sich 
Verformungskonzentrationen. Der adiabatische Charakter des Umformprozesses unterstützt 
diesen Effekt, da stärker umgeformte Bereiche durch die nicht abgeführte Umformwärme 
stärker erwärmt und somit erweicht werden. Dies hat zur Folge, dass sich die lokale Scherung 
erhöht und die Schergeschwindigkeit steigt, was zu einer erhöhten Schub-Fließspannung 
führt. Dazu steigt bei noch höheren Verformungsgeschwindigkeiten die Geschwindigkeits-
empfindlichkeit und damit die lokale Fließspannung des Materials an, so dass andere 
Probenbereiche zusätzliche Verformung erfahren und sich somit die globale Verformung 
erhöht.  
 
Eine Erhöhung von nγ oder (ηγ/Kγ) und eine Herabsetzung von (aγ·Kγ) führt zu einem Anstieg 
der globalen Scherung beim Bruch bei einer bestimmten globalen Schergeschwindigkeit. Die 
Abhängigkeit der globalen Scherung von der globalen Schergeschwindigkeit zeigt in der FE-
Rechnung bei einigen Versuchspunkten lediglich eine geringe Abweichung von der 
analytischen Rechnung. Dies ist darauf zurückzuführen, dass die FE-Simulation nicht ganz 
genau bei einer lokalen Scherung von 2.5 im engsten Querschnitt sondern bei Werten 
zwischen 2.4 und 2.6 gestoppt werden konnte. Im Gegenteil lässt sich das Abbruchkriterium 
bei der analytischen Rechnung genau bei 2.5 lokale plastische Scherung erfüllen. So bestätigt 
auch die Imperfektionstheorie die Bildung von Verformungskonzentration und Scherband in 
der Al-Legierung AA7075 bei dynamischer Beanspruchung.  
 
• Formulierung der Versagensmodelle 
Die thermisch-mechanischen Mechanismen im Werkstoff unter hoher Geschwindigkeit 
spielen eine große Rolle für die Initiierung und Entwicklung von adiabatischen Scherbändern. 
Bild 7.3 zeigt die drei Hauptphasen des adiabtischen Umformprozesses. Die erste Phase ist 
durch die Zunahme der Spannung infolge der Verfestigung des Werkstoffs und durch eine 
gleichmäßige Verformung charakterisiert. Die zweite Phase beginnt mit der maximalen 
Spannung, wo die Instabilität (Pre-Localisation) wegen der Dominanz des 
Temperatureinflusses auftritt. Die Tragfähigkeit des Werkstoffs nimmt langsam ab bis ein 
starker Abfall der Spannung durch Scherbandbildung stattfindet. Bei diesem starken Abfall 
der Spannung beginnt die dritte Phase, die als Lokalisation (Post-Localization) bezeichnet 
wird. Die Lokalisation tritt kurz vor dem Bruch auf [165].  
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Bild 7.3: Die drei Hauptphasen der adiabatichen Fließkurven (AA7075) 
 
Die Al-Legierung AA7075 zeigt bei der dynamischen Druckbeanspruchung eine Zunahme 
der Verformung beim Bruch mit steigender Formänderungsgeschwindigkeit. Dieser 
Sachverhalt wurde mit Hilfe der Theorie der Imperfektionen beschrieben. Das 
Versagenskriterium für AA7075 bei dynamischer Druckbeanspruchung kann also 
folgendermaßen formuliert werden:  
 kritisch global lokal(bei 2.5)γ = γ γ =  Gl. 7.2 
• Validierung des Versagensmodells  
Bild 7.4 zeigt die Versagensgrenze nach der Theorie der Imperfektion (analytisch und mit FE-
Simulation gerechnet) sowie die Versuchsergebnisse. Sowohl die Theorie als auch das 
Experiment zeigen die tendenzielle Erhöhung der globalen Bruchscherung mit zunehmender 
Schergeschwindigkeit bei AA7075.  
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Bild 7.4: Vergleich zwischen Experiment und Versagensmodell (AA7075) 
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7.2 Bestimmung der Versagensgrenzen von AZ80 und TiAl6V4 unter 
Zugbeanspruchung  
 
Zur Bestimmung der Versagensgrenzen von AZ80 und TiAl6V4 unter quasistatischer und 
dynamischer Zugbeanspruchung wurde die FE-Simulation ebenfalls herangezogen, wobei mit 
Hilfe von Zugversuchen an unterschiedlich gekerbten Zugstäben der Spannungszustand in der 
Probe variiert und der Einfluss der lokalen Spannungsmehrachsigkeit auf die lokale plastische 
Verformung beim Bruch ermittelt wurden.  
 
Bild 7.5 und Bild 7.6 zeigen die Auswertung der FE-Simulation der quasistatischen und 
dynamischen Zugversuche an der Mg-Legierung AZ80 bzw. der Ti-Legierung TiAl6V4 bei 
zwei unterschiedlichen Versuchstemperaturen (20 und 200°C), wobei für unterschiedliche 
Kerbgeometrien die korrespondierenden Werte der lokalen plastischen Vergleichsdehnung 
beim Bruch fε  und des lokalen Mehrachsigkeitsgrads m v( / )σ σ  aufgetragen sind.  
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Bild 7.5: Versagensgrenzen von AZ80 bei quasistatischer und dynamischer 
Zugbeanspruchung 
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Bild 7.6: Versagensgrenzen von TiAl6V4 bei quasistatischer und dynamischer 
Zugbeanspruchung 
 
Jede Probengeometrie wird durch jeweils eine Kurve (Symbole) repräsentiert, jeder Punkt auf 
einer Kurve entspricht einem Punkt entlang des kleinsten Radius der jeweiligen Probe. Die 
Einhüllende aller Kurven stellt das gesuchte Versagenskriterium dar. Die Versagensgrenze 
(die Einhüllende) für quasistatische und dynamische Beanspruchung beider Werkstoffe wurde 
mit dem Versagenskriterium nach Hancock/Mackenzie (Gl. 2.34) beschrieben. Nur ein 
einziger Punkt innerhalb einer jeden Probe erreicht die Versagensgrenze. Alle anderen Punkte 
liegen unterhalb dieser Einhüllenden. Also gibt es innerhalb jeder Probe nur einen einzigen 
Punkt entlang des engsten Radius, der das Versagenskriterium erfüllt und somit die für 
Versagen kritische Stelle darstellt. Damit kann der Bruchausgangsort in Abhängigkeit von der 
Kerbgeometrie bestimmt werden [166]. 
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8 Zusammenfassung 
Fließkurven der Al-Legierung AA7075-T7351, der Mg-Legierung AZ80 und der Ti-
Legierung TiAl6V4 sind aus quasistatischen, zügigen und Hochgeschwindigkeitsstauch- und 
Zugversuchen auf Basis eines modifizierten Split-Hopkinson-Bars für Geschwindigkeiten bis 
zu 5000s-1 und Temperaturen von Raumtemperatur bis zur Hälfte der absoluten 
Schmelztemperatur ermittelt worden. Mit Hilfe von Hutproben konnten Scherversuche an 
AZ80 bei Schergeschwindigkeiten über 5 110 s−  durchgeführt werden. Darüber hinaus wurden 
quasistatische und dynamische Zugversuche an unterschiedlich gekerbten Zugproben 
durchgeführt, um den Einfluss der Spannungsmehrachsigkeit auf die Versagensgrenze zu 
ermitteln. Fließkurven aus dem Zugversuch an TiAl6V4 im Geschwindigkeitsbereich 
-1 -10.001s ε 100s≤ ≤?  und bei Raumtemperatur wurden mit Hilfe einer schnellen digitalen 
Kamera bis zum Bruch ermittelt. Dadurch ist bei TiAl6V4 der Übergang vom isothermen zum 
adiabatischen Fliessen nachgewiesen worden. Darüber hinaus ist dementsprechend eine 
adäquate Beschreibung des Materialverhaltens für die FE-Simulation des Zugversuchs 
ermöglicht.  
 
Es hat sich gezeigt, dass unabhängig von der Belastungsart (Druck, Zug oder Scherung) das 
Fließ- und Versagensverhalten der Versuchswerkstoffe in starkem Maß von der 
Umformgeschwindigkeit und Temperatur abhängen. Während die quasistatischen Fließkurven 
aus dem Druck- bzw. Scherversuch bis zum Bruch kontinuierlich ansteigen, weisen die 
dynamischen meist ein ausgeprägtes Spannungsmaximum auf. Nach Überschreiten dieses 
Maximums fällt die Fließkurve mit steigender Verformung kontinuierlich ab, bis es 
schließlich zum Werkstoffversagen durch Bruch kommt. Zudem führt eine 
Geschwindigkeitserhöhung zu einem Anstieg der Fließspannung, was auf die 
Geschwindigkeitsempfindlichkeit des Materials zurückzuführen ist. Die Temperaturerhöhung 
führt dagegen zu einer Herabsetzung der Fließspannung und wirkt somit destabilisierend auf 
den Umformprozess. Unter Zugbeanspruchung zeigen die untersuchten Werkstoffe ebenfalls 
den Geschwindigkeits- und Temperatureinfluss, wobei eine Erhöhung der 
Spannungsmehrachsigkeit zu einem früheren Versagen führt. 
 
Die Versagensgrenze der Mg-Legierung AZ80 zeigt etwa eine ähnliche 
Geschwindigkeitsabhängigkeit wie die der Al-Legierung AA7075 bei Druckbeanspruchung. 
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Bei niedrigen Geschwindigkeiten und höheren Temperaturen hängt der Bruch-Stauchgrad von 
AZ80 sehr stark von der Stauchrate ab. Außerdem wird der Anstieg des Stauchgrads beim 
Bruch im Hochgeschwindigkeitsbereich steiler. Im Gegensatz dazu ist ein Abfall des 
Stauchgrads beim Bruch bei der Ti-Legierung TiAl6V4 mit zunehmender Stauchrate im 
Impact-Bereich zu verzeichnen. Dies könnte auf die höhere Geschwindigkeitsempfindlichkeit 
und wesentlich niedrigere Temperaturleitfähigkeit von TiAl6V4 verglichen mit AA7075 bzw. 
AZ80 zurückgeführt werden. Die sehr scharfen Scherbänder in verformten Druckproben aus 
TiAl6V4 scheinen diese Vermutung zu bestätigen. Unter Zugbeanspruchung weist TiAl6V4 
eine relativ hohe Geschwindigkeitsempfindlichkeit der Bruchdehnung auf, während bei 
AA7075 und AZ80 der Einfluss der Dehngeschwindigkeit auf die Versagensgrenze erst bei 
erhöhter Temperatur ausgeprägter wird.  
 
Begleitende metallographische Untersuchungen an bei unterschiedlichen 
Versuchsbedingungen verformten Proben aus AA7075, AZ80 und TiAl6V4 haben 
Schädigung im verformten Material nachgewiesen und die zugrunde liegenden 
Versagensmechanismen aufgezeigt. So versagen die Versuchswerkstoffe unter 
Druckbeanspruchung bei den unterschiedlichen Versuchsbedingungen durch duktilen 
Scherbruch, wobei sich der Bruchmodus ändert. Während beim quasistatischen 
Stauchversuch die Probe entlang einer Scherebene unter nahezu 45° versagt, kommt es beim 
Hochgeschwindigkeitsversuch zum Bruch entlang des so genannten Druckkegels, der durch 
hohe Verformungskonzentrationen gekennzeichnet ist.  
Unter Zugbeanspruchung versagen AA7075 und TiAl6V4 durch das Entstehen von Poren im 
Material, deren Wachstum und schließliche Vereinigung zu einem Makroriss führt. AZ80 
zeigt im Zugversuch einen anderen Versagensmechanismus und zwar versagen hauptsächlich 
durch die Entstehung und den Zusammenschluss von transkristallinen Mikrorissen, die durch 
das Abgleiten im Korn entstehen. Hier handelt es sich ebenfalls um den duktilen Bruch, 
wobei sich der Bruchmodus nicht ändert.  
 
Mit Hilfe der FE-Simulation und der Imperfektionstheorie wurden zum einen die im 
Experiment festgestellten Sachverhalte übereinstimmend nachgewiesen und zum anderen 
Versagenskriterien für die dynamischen Beanspruchungen ermittelt. Dazu war eine 
konstitutive Werkstoffcharakterisierung erforderlich.  
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A  Materialparameter 
A  Bruchdehnung 
a  Materialkonstante 
B  Materialparameter 
B  Breite 
b Burgersvektor 
C Materialparameter 
c spezifische Wärmekapazität 
D Materialparameter 
d Probendurchmesser 
dF Partikeldurchmesser 
E E-Modul 
f Schädigungsparameter 
K Materialparameter 
k Boltzmannkonstante 
L mittlerer Korndurchmesser 
M0 Materialparameter 
MT Taylorfaktor 
m Geschwindigkeitsexponent 
Nm  Versetzungsdichte mobiler 
  Versetzungen 
n Verfestigungsexponent 
p, q Werkstoffparameter 
qF Spannungskonzentrationsfaktor 
R Hohlraumradius 
r Kerbradius 
Sij Spannungsdeviator 
T Temperatur 
Tm absolute Schmelztemperatur 
Tr Bezugstemperatur 
Ts Starttemperatur 
V* reduziertes 
Aktivierungsvolumen 
v Versetzungsgeschwindigkeit 
v Belastungsgeschwindigkeit 
∆G freie Aktivierungsenthalpie 
α Μaterialparameter 
β Μaterialparameter 
γ spezifische Oberflächenenergie 
γ Scherung 
δ Krümmungsradius 
ε Dehnung 
vε  Vergleichsdehnung 
ε?  Dehngeschwindigkeit  
fε  Vergleichsdehnung beim Bruch 
η, ζ Dämpfungskonstante 
ϑ Temperatur 
κ Taylor-Quinney-Parameter 
λ Μaterialkonstante 
λ Wärmeleitfähigkeit 
µ Reibungskoeffizient 
ν Querkontraktionszahl 
ν0 Debye-Frequenz 
ρ Dichte 
σ Spannung 
σv Vergleichsspannung 
σa athermische Spannung 
σad adiabatische Spannung 
σh extrapolierte Fließspannung 
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σiso isotherme Spannung 
σm Mittelspannung 
σ0 Bezugsspannung 
χ Temperaturleitfähigkeit 
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